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Abstract
Atomib level experiments have been available as a result of substantial development
of the experimental techniques. It is naturally expected that the direct comparison and
collaboration between atomistic modeling and experiments. Unfortunately, however, huge
time scale gap is still lying between them even space gap has been almost closed. In this
thesis, to overcome the time scale gap, coarse-grained atomistic modeling for long time
scale is newly developed, and atomic diffusion d.ynamics in crystalline defect are clarifi.ed
using the modeling method.
First, newly developed ad.aptive boost (AB) accelerated molecular dynamics method is
porposed. In this method, a smooth histogram of collective variables is first estimated by
canonical ensemble molecular dynamics calculations, and then a temperature-dependent
boost potential is iteratively constructed to accelerate the MD simulation. This method
not only allows us to observe the rare events but also to evaluate the profile of free energy
an6 trial frequency along the reaction coordinate. Furthermore, multi replica molecular
dynamics (MRMD) concept is also proposed for effective parallel computation.
Second, carbon diffusion in BCC iron crystal with and without disiocation is analyzed
using the AB accelerated molecular dynamics method. It is found that migration of
carbon in iron may be accelerated not in the dislocation line direction {, but in a con-
jugate diffusion direction called c. This accelerated random waik arises from a simple
crystallographic channeling effect. c is a function of the Burgers vector b, but not {,
thus a dislocation loop possesses the same c everywhere. The 71" mixed dislocation is
the only case we see straightforward pipe diffusion, that does not depend on dislocation
mobility. It is also demonstrated that for any close packed slip planes in some lattice
structures, migration of interstitials may be accelerated in a conjugate diffusion direction
c in dislocation core using a stacking fault model and first principles density functional
caluclation.
Finally, creep mechanism in nanocrystalline (NC) metals are predicted by molecular
dynamics and rate-controlling equation. The dominating creep mechanism transits from
grain boundary diffusion, to GB sliding, and then dislocation nucleation with increasing
stress. A stress-temperature deformation-map in NC metals accommodated by the com-
petition among different stress-driven, thermally activated processes is proposed. Based
on these analysis, constitutive equation for NC creep is eventually proposed'
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第1章 序論
1.1 時間拡張原子モデリング法の重要性
1.1.1 材料の機械的特性のマルチスケールモデリング
近年,l・F造材料の機械的特性を非経験的に予測し,材料設計指含卜を確立することを目指
して,計算機によるモデ リングやシミュレーションがさかんに実施されている(1).特に構
造材料では,材料内部で生じるIIL象や内部構造のマルチスケール性が,そのマクロな機械
的特性を決定しているといつても過言ではない.Fig.11に示すように,電子構造が原子
間の非線形の相互作用を決定し,非線形に相互作用する多数の原子が作 り出す協調運動
がさらに上位スケールにおける欠陥を形成 しその運動を決定する.そして,これらの欠陥
同士も互いに非線形な相互作用をすることによつて,さらに上位スケールでの欠陥構造を
形成 し,その振る舞いを特徴づける.このようなスケール間 l・ll互作用の連鎖によつて,最
終的に構造材料のマクロな機械釣特性が発現 している.したがつて, 構造材料の機械的
特性を原理原則すなわち電子・原子論から非経験的に説明し, これを予湊するためには ,
このマルチスケール性を陽に取 り扱 うことが不可欠である。このため,構造材料のモデ
リングやシミュレーションでは,電子 。原子の振る舞いを解析する第一原理電子状態計算
法(2→ゃ分子動力学計算法(0,ひとつの原子または原子集団からなる欠陥を素過程 として
その集団運動を解析する離散転位動力学 (dおloCation dyllamicsi DD)法(6)ゃマイクロスコ
ピックフェーズフイール ド(lniCrosぐopic l)1lase neldi MPF)法(7,ネ
),内部結晶組織の形態を
解析するフェーズフィール ド(phaSe ieldi PF)法(②,形成された薦部結晶緯織の機械的特
性を解析する結晶塑性有限要素法(1のなど,各特徴スケール毎にそこでの現象を首尾よく
記述できる解析を実施 し,これ らを解析パラメーターを通 じて関連づけることや,同時実
行することが行われている。このようなスケール間の様互作用を考慮したモデ リングや解
析手法はマルチスケールモデリングt)しくはマルチスケール解析 と呼ばれ, この20年間
に計算機の能力の著 しい向上を背景に,大きな発展を遂げている.しかしながら,いかな
る材料や機1戒的特性をも表現することができる汎用的な手法が確立されているわけでは
なく,対象とする材料,予測したい機械的特性に応 じて,都度 どのようなパラメーターを
用いてスケール間を接続するのか,またどのような解析手法を選択するのかを,実験事実
Time scale
Spatial scale
Fig. 1.1: Multi-scale phenomena in materials.
modeling
と照らし合わせながらモデ リングしなければならないのがIVL状である。この観点からは ,
完全に非経験的な材料の機械的特性の予測とい うものは少なくとも現状では不可能であ
り,精緻な実験との二人三脚が不可欠である.完全に非経験的な予測が可能であるとする
ならば,それは非線形相互作用する要素が形成する構造やその振る舞いを理論的に記述す
るメソスケールの科学や理論 (mesOSCale science and theory)の発達を待たねばならない
と考える。現状では,実験事実によるガイ ドを受けながら,実験「4Nl難な極銀条件での特性
を予演1したり,実験で観察が困難な変形途中での材料内部の現象やごく短時間の局所領域
の挙動を観察 した り,実験ではコス トがかかるパラメータースタディをしたり,実験では
直接得ることができないエネルギー論的な情報を得たり,といつたことが現在の計算機モ
デ リングやシミュレーションの役害1であろう.
現在,このような計算機モデ リングが意味を持ちつつあるのは,要所要FfIでモデ リング
の確からしさを立証できる実験技術の著 しい向上にあることは疑いがない。実験がモデ
リングのガイ ドとな り得るためには,モデ リングで着目している重要因子を的確に抽出
する実験が必要である.すでに様々な因子が非線形に絡み合っている実験データーは,そ
れそのものはもちろん有用かつ貴重なものであるが,モデ リングのガイ ドとして供する
ことは難 しい.lallぇば近年では,ナノインデンテーション(11'1劫ゃナノピラーの変形試験
(13)がさかんに実施され,単結晶の理想強度やひとつひとつの転位などの格子欠陥の発4i
やその運動が観察されている.これらの試験結果は,それ以前に実施されていた結晶グ)理
想強度の第一原理計算(14)ゃ転位発生(10もしくは運動のモデ リング(1°の妥当性を証明する
ことにつながつている。また,高性能電子顕微鏡による原子 レベルでの材料中欠陥の直接
観察なども限られた条件下ではあるが実施され,傷えば,不純物と転位 との様互ダイナ ミ
クスモデ リングのガイ ドとなり得る情報を与えている(17).
Experiment
me scale
modeling
Time scale
Spatial scale
Fig. 1.2: Time scale gap between atomistic modeling and nano-scale experiments.
1.1.2 時間拡張モデリングの重要性
以上では,マルチスケールモデリングが実験とが二人三脚の関係を保ちながら発展し
つつあることを述べた。しかしながら,この両者にはまだ大きなギャップが残つている。
それは時間スケールのギャップである。Fig.1.2に示すように,実験技術の発達により実
験では原子構造や場合によつては電子構造までをとらえることができるナノスケール実
験が可能になつている.一方で,計算機モデリングにおいても,様々 な制限があるものの
空間スケールに関しては電子 。原子スケールからマクロな連続体スケールまでの現象を取
り扱 うことができるようになつている(⇒。したがつて,空間スケールでは両者の直接比較
が可能となつており,近年のマルチスケールモデリングの発展や実験と計算との融合研究
による現象の予測や理解につながつている(18,10.しかしながら,Fig.1.2に示すように
特に原子や電子の振る舞いが重要なミクロスケールの事象において,実験の時間スケー
ル (s～hour)は,電子・原子のダイナミクスを直接扱 う第一原理電子状態計算や分子動力
学計算でカバーできる時間スケール (高々 ns程度)に比べて極めて長く,両者の時間ス
ケール間に大きなギャップが存在する。したがつて,原子拡散や転位生成などの熱活性化
過程に支配された原子スケールのスローダイナミクスが支配的な現象を解析対象とする
場合,両者の直接比較は一般的に困難である。例えば,材料変形の解析において変形や強
度のひずみ速度依存性や温度依存性を議論する場合に,狭い時間枠しか解析できない分子
動力学計算では,低頻度の転位生成,転位運動,原子拡散などの事象をとらえることがで
きないため,実験と大きく異なる結論を導出してしまうことがある(2o.なお,Fig。1.2か
らもわかるように,マクロな解析では着目する解析対象の質量が大きくなるため,解析の
時間スケールは必然的に長くなり,実験の時間スケールとのギャップはない.ただし,解
析対象の質量が大きいということは,ミクロ事象がすでに何らかの平均化によつて粗視化
されてしまつていることを意味しており,マクロな解析のみから電子・原子レベルで何が
起こっているのかを詳細に把握することができない。さらに言えば,そもそも電子 。原子
レベルの詳細を知らずして,マクロ事象の支配方程式を原理原則に基づいて構築すること
は不可能である。
以上のような事情から,現在最も計算機モデリングに求められているのが,電子・原子
スケール解析の時間スケールの拡張である。何らかの形で,これらミクロな情報を獲得し
つつ長時間で生じる現象をとらえることが可能になれば,真にマルチスケールモデリング
と実験との融合が確立できる。このような背景から,本論文では特に原子モデリングの時
間スケール拡張をひとつの大きな柱として検討を進める。
1.1.3 時間拡張原子モデリング法
このような背景から近年になって,原子モデリング法の時間拡張に関する研究がさかん
に行われており,様々 なアプローチが存在する。最も直感的でbrute―force的な方法は計
算の高速化である。具体的には,ハー ドウェアの高速化,計算コー ドの高速化,計算アル
ゴリズムの改良である。近年では計算プロセッサ単体の高速化に陰りがみられ,プロセッ
サを多数用意し並列処理をすることによる高速化が一般的となっている。また,それに
適した計算アルゴリズムの開発が行われている。1~2o。しかしながら,これらの方法では
多少の時間スケール拡張ができたとしても,前述のような1010にもなる時間スケールの
ギャップを完全に埋めることは難しい.もし,万が一時間スケールギャップを埋めるよう
な計算機環境を構築でき,計算が実施できたとしても,はき出される莫大なデーターをい
かに処理し,どのようにしてデーターマイエングを行つて重要なデーターを抽出するのか
が問題となる。結局はこの段階で時間の粗視化をする必要がでてくる。このように,最終
的に時間粗視化をするのであるならば,最初からなんらかの時間粗視化理論やモデリン
グに基づく粗視化解析を行い,計算機にかかる負荷を軽減させる方が逢かに効率がよい。
現状,時間粗視化手段としては,平衡統計力学を用いるのが唯一の手段である.
系全体が温度一定,応カー定の平衡状態にある場合に,系の中で起こる熱活性化過程の
頻度は以下に示すアレニウスの式によつて表現できる。
(1.1)
ここで z/0は温度に依存しない定数であり,対象 とする事象 (過程)の試行頻度を表す。T
は温度,んBはボルツマン定数,△G(T)はギブスの活性化自由エネルギーである。△Gが
十分小さく (したがつてνが大きく),原子モデ リング法が直接解析できる時間内に,対
象とする事象が起こりうる場合には時間拡張を行 う必要はない。ところが,△σが少し大
きくなるとνは指数関数的に急激に小さくなり,事象発生の時間スケールが原子モデリン
グ法の時間スケールを簡単に超えてしまう。このような場合になんらかの手法で時間粗視
化を行つて長時間の現象を獲得する必要がある。
その方法としてまず考えられるのが,起こりうる熱活性化過程の活性化自由エネルギー
と試行頻度を見積 り,上式を使つて単位時間あたりの各過程の発生回数 (発生頻度)を計
算することである.これができれば,その発生頻度を使つて,これらの熱活性化過程が起
こりつつ進行する系の長時間発展を予測することができる。なお,これらの熱活性化過程
は,互いに独立な過程でなくてはならない。このような考え方を実現する手法のひとつと
して,kinetic Monte Carlo(kMC)法。→がある。上式によって評価できる各事象の発生頻
Z/(T)= νo exp(―
ザ )
度の比からある瞬間の各事象の発生確率を評価し,その発生確率に基づいて事象を選択し
発生させていくことで,系の時間発展を解析する手法である。比較的古くから行われてき
た効率の良い手法であり,多くの応用例がある。しかし問題点は,起こりうる事象の活性
化自由エネルギーと試行頻度をあらかじめなんらかの手段で求めておく必要があること
と,ある状態で起こりうるすべての事象が既知でないと実質的に実行が困難なことであ
る。また,系のダイナミクスを獲得することはできない。近年開発されたメタダイナミッ
クス法 。5-2つも同様の考え方に基づいている。こちらは分子動力学法などにより原子構造
を直接扱いながら系を発展させるのであるが,その際同時に,系の自由度によつて張られ
る位相空間上で定義される自由エネルギー曲面を,局所的に値を持つなめらかな微小関
数によつて埋めていくことで,もとの自由エネルギー曲面の形状を明らかにする手法であ
る。位本目空間上で自由エネルギー曲面の全貌をあからさまにすることができれば,そこか
ら活性化自由エネルギーを求めることができるだけでなく,原理的には起こりうる事象を
すべて抽出することができ,各事象が起きる過程での最小自由エネルギー経路などの情
報も獲得できる。なお,現在ではいくつかの派生手法が存在するが,もともとのメタダイ
ナミクス法はこのように自由エネルギー曲面の詳細を求める手法として設計されており,
試行頻度の直接評価ができなく,こちらも系のダイナミクスを獲得することができない。
次に考えられるのが,実質的に活性化自由エネルギー△Gが低い状況を人工的に作り出
し,原子モデリング計算でのダイナミクスを加速させる手法である.これには例えば,モ
デルのレプリカを複数用意してそれぞれのレプリカに対して異なる温度で分子動力学計算
を行いながら,詳細つり合いの条件を満たすようにレプリカを交換して,系の準安定状態
からの脱却を促進させ,効率よく位相空間内をサンプリングするレプリカ交換法 。8,2の,
高分子などの緩和を促進するため,一時的に系のポテンシャル関数を変更する方法 00や
結合のつなぎかえを施すダブルブリッジング法 GD,系の自由エネルギー曲面がフラット
になるように人工的なブーストポテンシャルを付与することで,熱活性化プロセスの有効
活性化エネルギーを低下させ,イベントの加速ならびに位相空間内の効率的なサンプリ
ングを実現する各種エネルギーブース ト法などがある。特にエネルギーブース ト法では,
ブース トポテンシャルの評価手法を工夫することによつてもとの自由エネルギー曲面を評
価することや,正確な時間加速の評価からイベント発生の実時間を見積もることができ
る。このエネルギーブースト法の先駆け的な研究がTorrieらG場のアンブレラサンプリン
グ法である。この手法ではオリジナルのポテンシャル曲面に人工的なバイアスポテンシャ
ル (アンブレラポテンシャルとも呼ばれる)を付加して,位本目空間内のサンプリング領域
を拡張する.そして後に統計力学的な処理によつて,バイアスポテンシャルの影響を取り
除く。通常の分子動力学法では位本目空間内の自由エネルギーが高い領域でのサンプリング
頻度が低くなるため,そこでの精度高い統計量を計算することが難しいが,バイアスポテ
ンシャルを付加 して系が自由エネルギーの高い場所に比較的長時間とどまることを強い
ることによって,そこでの統計量を効率的に得ることができる。この手法はバイアスポテ
ンシャルというエネルギーブース トを行つているが,系のダイナミクスを獲得するという
よりも,自由エネルギー曲面の詳細を明らかにする目的で使用されている。3-30。その意
味では,メタダイナミクス法とも共通点がある。また発展手法として,自由エネルギー曲
面を平坦にするポテンシャルを自動生成してそれをオリジナルのポテンシャル曲面に付加
することで,通常の分子動力学法の時間スケールではカバーできない位相空間内の広い
範囲でのサンプリングを可能としたマルチカノニカル法 G卜30がぁる。Voterられのは遷移
状態理論が適用できる場合に,ブー ス トポテンシャルを加えることによリイベント発生が
カロ速された系と現実の系の時間スケールの関係を導き,これを用いて加速分子動力学計
算を実施している。これはhyperdynamics法と呼ばれている。このときブース トポテン
シャルには事前に設定されたポテンシャル関数が用いられる。このようにこの手法では,
ブース トポテンシャル関数をあらかじめ設定する必要がある.したがつて,実際の問題
に適用するためには,あらかじめ自由エネルギー曲面の概形がわかっている必要があり,
その応用範囲は限られる。Mironらに1'421はhyperdynamics法の考え方を応用し,原子の
結合エネルギーに付カロエネルギーをカロえる形のブーストポテンシャルを用いることによつ
て,hyperdynamics法の汎用性を向上させたBOnιboost法を開発している。原子の結合
エネルギーにエネルギーをカロえる形にすることで,自由エネルギーの概形の予測が難しい
状況にもある程度柔軟に対応できるが; しかし依然としてどの程度のエネルギーを加え
るかについては明確な指針がなく,必要以上に大きな土ネルギーを加えると,対象とする
重要事象が時間粗視化によつて平均化され見えなくなる危険性もある。Haraら
“
0は系
のひずみを起こりやすくするブーストポテンシャルを付加するadaptive strain boost法を
開発して,結晶表面からの転位生成過程の活性化自由エネルギー,活性化エンタルピー,
活性化エントロピーなどを評価している。これらのhyperdynamics法およびその派生手
法では,どのようなブーストポテンシャルを加えるかについての普遍的なレシピが提供さ
れていないことが問題である。どの手法も事前にある程度対象とするスローダイナミクス
が特定されており,それに応じたブース トポテンシャルが用いられている。したがって,
これらのエネルギーブース ト法はあらかじめある程度イベントが特定されている場合に
は安心して適用可能であるが,どのようなイベントが起こるかの特定が難しい問題に適用
する場合には注意を要する。その一方で,先に紹介したマルチカノニカル法やメタダイナ
ミックス法では,系のダイナミクスは獲得できないものの,計算の中で自動的に自由エネ
ルギー曲面に適応する形でadaptiveにブース トポテンシャルが決定されるため,事前に
イベントが特定されていなくても適用することができる。このように,既存の手法は一長
一短である。
そこで本研究では,これらの手法の長所を融合したadapt市e boost法(AB法)を提案
する。→.系のポテンシャルエネルギー曲面に応じて解析の中で自動的にブース トポテン
シャルを決定し,これを用いて時間カロ速率を計算しつつ系の正しいダイナミクスを獲得す
る。本手法では時間を正しく評価してダイナミクスを計算していることから事象の発生頻
度を直接評価できるとともに,必要な場合には自由エネルギー曲面の詳細の獲得も可能で
ある。
1.2 材料中の拡散と材料の機械的特性
材料の機械的特性を支配する原子スケールのスローダイナミクス現象として,不純物原
子拡散がある.不純物原子は,材料の塑性変形を支配している転位の挙動に影響を与え,
結果として強度,降伏,延性などの機械的特性を大きく変化させるに5■7).例えば,炭素
鋼が上下降伏点を示すのは固溶している不純物原子が転位まわりに形成するコットレル
雰囲気によつて転位の動きが制限されることに起因していると考えられている
“
8-5→。ま
た,ひずみ時効は,応力付加によつてコットレル雰囲気から抜け出した転位に再度コット
レル雰囲気が形成されることに関係していると考えられているに助。これらの現象は古く
から知られており,材料設計時に考慮すべき重要な因子であることは今では常識となって
いる。しかしながら,原子レベルから原理原則に基づくこれらの現象の解明はほとんどな
されていない,
とはいえ近年少しずつではあるが,原子モデリング法により,固溶原子と転位の相互作
用メカニズムに関する研究が行われはじめ,いくつかの興味深い成果が得られてはじめ
ている。例えば,■inkleら。つはモリブデンの固溶軟化のメカニズムを説明している。具
体的には,第一原理電子状態計算を用い,らせん転位の運動を支配しているキンク対生成
の頻度が固溶元素によつて高くなり転位運動が容易になることを予測して,固溶軟化が起
こることを説明している。また,Leysonら●0はアルミニウム内における転位と固溶原子
の相互作用を第一原理計算で求め,それを基にして材料の降伏応力を予測しており,実験
データーと整合する結果を得ている。確かに,これらの転位と固溶原子の相互作用に関す
るエネルギー論的な研究は,固溶原子による機械的特性に変化に対する一定の説明を与え
ることに成功しているが,それだけでは十分とは言えない。なぜなら,材料の機械的特性
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はひずみ速度や温度,ひずみ時効の緩和時間などによって変化することから,転位と固溶
原子のダイナミクスを陽に取り扱 うことが不可欠であるからである。しかしながら,結晶
中での固溶原子のダイナミクスつまり拡散現象はまだ十分に原子レベルからは明らかに
されていない。最も理想的な条件下での拡散現象である完全結晶中の拡散でさえ,鉄中水
素拡散。つなど非常に高速な拡散が期待できる場合を除いて,現実的な時間スケールでの
ダイナミクスの計算はほとんど見られない。転位近傍や転位中での固溶原子の動的挙動に
ついても,いくつかの理論研究がある●8,50もののまた端緒についたばかりである。
転位や粒界など結晶欠陥中での固溶原子の拡散挙動で興味深いのが高速パイプ拡散現
象
“
6,59-681でぁる。例えば転位の場合,転位線に沿って固溶原子がバルク結晶中に比べて
非常に高速に拡散することが実験により報告されている。9'7o。もしこのような高速拡散
が実現されているとすると,例えばコットレル雰囲気を形成するのに要する時間が変化す
ることになり,ひずみ時効の緩和時間などに大きな影響を与えるはずである171-7め。しか
しこれも原子レベルでの詳細が不明であるのと,どのような結晶構造や転位構造,どのよ
うな母材と溶質元素の組み合わせでもこのような高速拡散が発生するかについてほとん
どわかつていない。実際,最近の理論計算
“
0ではじめて,鉄中のらせん転位の転位線に
沿った水素拡散がバルク結晶中に比べて極めて遅くなることわかったぐらいである。
そこで本研究では,開発したAB法または分子動力学法を用いて,α鉄中の転位芯にお
ける侵入型固溶原子である炭素の拡散について詳細に解析し,原子レベルからその拡散
メカニズムについて明らかにすることで,高速パイプ拡散の可能性について言及する。ま
た,この解析を通して得た知見に基づいて,鉄―炭素以外の組み合わせについても検討を
加える。
不純物原子の拡散同様,拡散が機械的性質に影響を与えるものとして,原子もしくは空
孔拡散がある。比較的高温では,特に粒界など結晶材料中欠陥部での原子拡散がさかんに
なり,材料に応力が負荷されている場合には,材料内部での原子輸送が生じ,結果として
材料全体にひずみが発生するクリー プ変形が生じる.クリー プ変形は原子拡散に強く関連
していることから,その変形は一般的にゆっくりであるが,温度上昇に敏感で,温度が上
昇するにつれ変形速度は加速度的に速くなる。4,70.クリー プ変形の変形メカニズムは負
荷応力で変化すると考えられている,クリープ試験での活性化体積などのデーターから,
負荷応力が小さい場合には原子拡散が変形を担 うが,負荷応力が大きくなると,転位の運
動による塑性変形が次第に変形を担うようになると予沢1されているに6-70。しかし,変形
途中の内部の原子構造の変化を実験で観察するのは容易ではなく,実際にそのような応力
のレベルによつてメカニズムの遷移が起きているのかについて原子レベルでは明らかにさ
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れていない。
本研究では,特に近年高強度・高延性が実現できる可能性があるとして注目されている
ナノ金属結晶
“
9'8oについてクリー プ変形のメカニズム01'821を分子動力学法を用いて解析
する。またさらに,この分子動力学解析によつて得た知見を利用して,クリープ変形の構
成方程式を導出する。これにより,分子動力学解析を実施していない温度や応力条件の下
での変形を予測することが可能となる。粒界部の全体に対する体積分率が大きいナノ金属
結晶材料は,いわば欠陥だらけであるため,拡散が生じやすくクリー プ強度が極めて低い
ことが問題となつている●0.クリー プ変形のメカニズムを原子レベルで明らかにするこ
とは,従来結晶材料並の高いクリープ耐性をもつナノ金属結晶材料開発にむけて重要な指
針を提供することになる。
1.3 論文の構成
本論文の構成は以下のとおりである。第 1章の緒言に続き,第2章では時間拡張原子
モデリング法として新たに開発したAB法の理論と実現手法について述べる。さらには,
AB法を含め様々な複数の原子モデルを同時に扱 うマルチレプリカ分子動力学法をすべて
ひとつのフレームワークで実現することのできるMRMDの概念を提案し,その計算機上
での実現方法を述べ,実際にそのコー ドを用いた各種計算例を示す。第3章では,α鉄の
転位中での炭素の拡散挙動を時間拡張原子モデリング法を用いて解析した結果を示し,エ
ネルギー論,原子構造の観点から考察を行 う。第4章では,分子動力学法を用いたナノ金
属結晶中のクリー プ変形メカニズムの解析結果について述べ,最終的にクリープ変形の構
成方程式を提案する。最後に5章で結言を述べる。
参考文献
(1) E.B. Tadmor and R.E. Miller. Modeli,ng Materi,als: Cont'inuum, Atomistic and Mul-
ti,scale Techni,ques. Cambridge University Press, 20II.
(2) W. Kohn and L.J. Sham. Self-consistent equations including exchange and correla-
tion effects. PhEsi,cal Reu'iew,, Vol. 140, No. 44, pp. A.1133-4.1138, 1965.
(3) P. Hohenberg and W. Kohn. Inhomogeneous electron gas. Phgsi,cal Reui,ew, Yol.
136, No. 38, pp. 8864-887I, 1964.
(4) J. Ihm, A. Zrnger, and M.L. Cohen. Momentum-space formalism for the total energy
of solids. Journal of Physi,cs C: Soli,d State Phgsics, Vol. 12, No. 21, pp. 4409-4413,
t979.
(5) J.M. Haile. Molecular dgnami,cs si,mulati,on: elementary methods. John Wiley &
Sons. Inc.. 7992.
(6) R.J. Amodeo and N.M. Ghoniem. Dislocation dynamics. I. A proposed methodology
for deformation micromechanics. Physi,cal reu'iew B, Vol. 41, No. 10, pp. 6958-6967,
1990.
(7) A.G. Khachaturian. TheorE of structural transformati,ons in soli,ds. John Wiley and
Sons, New York, NY, 1983.
(8) L.Q. Chen and A.G Khachaturyan. Computer simulation of structural transforma-
tions during precipitation of an ordered intermetallic phase. Acta metallurgi,ca et
materi,al'ia, Vol. 39, No. 11, pp. 2533-2551, 1991.
(9) A. Karma and W.J. Rappel. Phase-field method for computationally efficient mod-
eling of solidification with arbitrary interface kinetics. Physi,cal Reui,ew E, Vol. 53,
No. 4, pp. 3017-3020, 1996.
12
(10) D. Raabe and F. Roters. Using texture components in crystal plasticity finite element
simulations. Internati.onal Journal of Plasti,ci,ty,VoI.20, No.3, pp.339-361, 2004.
(11)U.Landman,W.D.Luedtke,N.Burnham,R.Colton,et al.Atomistic mechanisms
and dynanlics of adhesion, nanoindentation, and fracture. Scjθηcc, ヽbl. 248, No.
4954,pp.454-461, 1990.
(12) R. Saha and W.D. Nix. Effects of the substrate on the determination of thin film
mechanical properties by nanoindentation. Acta Materiali,a, Vol. 50, No. 1, pp.
23-38, 2002.
(13) Z. Fan, H. Razavi, J. Do, A. Moriwaki, O. Ergen, Y.L. Chueh, P.W. Leu, J.C.
Ho, T. Takahashi, L.A. Reichertz, et al. Three-dimensional nanopillar-array pho-
tovoltaics on low-cost and flexible substrates. Nature materi,als, Vol. 8, No. 8, pp.
648-653, 2009.
(14)S.Ogata,J.Li,and S.Yip.Ideal pure shear strength of aluminum and copper.
Sc・jθηcc,Vol.298,No.5594,pp.807-811,2002.
(15) T. Zint, J. Li, K.L. Van Vliet, S. Ogata, S. Yip, and S. Suresh. Predictive modeling
of nanoindentation-induced homogeneous dislocation nucleation in copper. Journal
of the Mechan'ics and PhEs'ics of Soli,ds, Vol. 52, No. 3, pp. 69I-724,2004.
(16) V.V. Bulatov, L.L. Hsiung, M. Tang, A. Arsenlis, M.C. Bartelt, W. Cai, J.N. FIo-
rando, M. Hiratani, M. Rhee, G. Hommes, et al. Dislocation multi-junctions and
strain hardening. Nature, Vol. 440, No. 7088, pp- 7774-7L78,2006.
(17)K.Arakawa,K.Ono,M.Isshiki,K.Mimura,M.Uぬikoshi,and H.Mori.Observation
of the one―dilnensional difusion of nanometer―sized disl ca ion loops. Scづθηcc,V l.
318,No.5852,pp.956-959,2007.
(18)D.Alf,M.J.Gillan,and G.D.Price.The melting curve of iron at the pressures of
the ettth's core froln ab initio calculations. Nαιttrθ,Vol.401,No.6752,pp.462-464,
1999.
(19) N. Zaaf.arani, D. Raabe, R.N. Singh, F. Roters, and S. Zaefferer. Three-dimensional
investigation of the texture and microstructure below a nanoindent in a Cu sin-
?
?
gle crystal using 3D EBSD and crystal plasticity finite element simulations. Acta
materi,al'ia, Vol. 54, No. 7, pp. 1863-1876, 2006.
(20) T. Zhu and J. Li. Ultra-strength materials. Progress'in Materi,als Sc,ience, Vol. 55,
No. 7, pp. 710-757,2010.
(21) Z. Fan, F. Qiu, A. Kaufman, and S. Yoakum-Stover. Gpu cluster for high perfor-
mance computing. In Proceedings of the 2001 ACM/IEEE conference on Supercom-
put'ing, pp. 47-58. IEEE Computer Society, 2004.
(22) M.S. Fbiedrichs, P. Eastman, V. Vaidyanathan, M. Houston, S. Legrand, A.L.
Beberg, D.L. Ensign, C.M. Bruns, and V.S. Pande. Accelerating molecular dy-
namic simulation on graphics processing units. Journal of Computati,onal Chem'istry,
Vol. 30, No. 6, pp. 864-872,2009.
(23) B. Hess, C. Kutzner, D. van der Spoel, and E. Lindahi. Gromacs 4: Algorithms
for highly efficient, ioad-balanced, and scalable molecular simulation. Journal of
Chemi,cal Theorg and Computation, Vol. 4, No. 3, pp. 435-447, 2008.
(24) M. Kotrla. Numerical simulations in the theory of crystal growth. Computer PhEsi,cs
Comrnuni,cat'ions, Vol. 97, No. 1, pp. 82-100, 1996.
(25) A. Laio and F.L. Gervasio. Metadynamics: a method to simulate rare events and
reconstruct the free energy in biophysics, chemistry and material science. Reports
on Progress i,n Physi,cs, Vol. 71, No. 12, pp. L26601-I26623,2008.
(26) A. Laio, A. Rodriguez-Fortea, G.F. Luigi, M. Ceccarelli, and M. Parrinello. Assessing
the accuracy of metadynamics. Journal of physi,cal chemi,stry. B, Condensed, matter,
materials, surfaces, 'interfaces, I bi,oph,ysi,cal chemi,strg,Yol.l09, No. 14, pp. 6714-
672r,2005.
(27) A. Barducci, G. Bussi, and M. Parrinello. Well-tempered metadynamics: A smoothly
converging and tunable free-energy method. Physi,cal Reui,ew Letters, Vol. 100, No. 2,
pp. 020603-1-5,2008.
(28) Y. Sugita and Y. Okamoto. Replica-exchange molecuiar dynamics method for protein
folding. Chemical Physi,cs Letters, Vol. 314, No. 1-2, pp. 141-151, 1999.
14
(29) Y. Sugita, A. Kitao, and Y. Okamoto. Multidimensional replica-exchange method
for free-energy calculations. arXi,u prepri,nt cond-mat/0009120, pp. 1-13, 2000.
(30) K. Kremer and G.S. Grest. Dynamics of entangled linear polymer melts: A
molecular-dynamics simulation. The Journal of Chemi,cal Phgsi,cs, Vol. 92, No. 8,
pp.5057-5086, 1990.
(31) S.J. Plimpton, K. Kremer, G.S. Grest, R. Auhl, and R. Everaers. Equilibration
of long chain polymer melts in computer simulations. Proposed for publi'cati,on 'in
Journal of Chemi.cal Phgsi,cs., Vol. 119, No. SAND2003-2449J, pp. I-I2,2003.
(32) G.M. Torrie and J.P. Valleau. Nonphysical sampling distributions in Monte Carlo
free-energy estimation: umbrella sampling. Journal of Computational Phys'ics,
Vol. 23, No. 2, pp. 187-199,7977.
(33) C. Bartels and M. Karplus. Multidimensional adaptive umbrella sampling: applica-
tions to main chain and side chain peptide conformations. Journal of Computati'onal
Chem'istry, Vol. 18, No. 12, pp. L450-1462, 1997 '
(34) P. Virnau and M. Miiller. Calculation of free energy through successive umbrella
sampling. The Journal of Chemi,cal Physi,cs, Vol. 120, No. 4, PP.10925-10930,2004.
(35) C.Y. Lee and H.L. Scott. The surface tension of water: A Monte Carlo calculation
using an umbrella sampling algorithm. The Journal of Chemical Phgsi'cs, Vol. 73,
No. 9, pp.4597-4596, 1980.
(36) W. E, W. Ren, and E. Vanden-Eijnden. String method for the study of rare events.
Physi,cal Reu'iew B, Vol. 66, No. 5, pp. 052301-1-4' 2002.
(37) B.A. Berg. The multicanonical ensemble: A new approach to computer simulations.
International Journal of Modern Phgs'ics C, Vol. 3, No. 5, PP. 1083-1098, 1992.
(38) B.A. Berg and T. Neuhaus. Multicanonical algorithms for first order phase transi-
tions. Phys'ics Letters B, Vol. 267, No. 2,, PP. 249-253, 1997.
(39) B.A. Berg and T. Celik. New approach to spin-glass simulations. Phgsi,cal Reui,ew
Letters, Vol. 69, No. 15, pp. 2292-2295, 1992.
15
(40) A.F. Voter. Hyperdynamics: Accelerated molecular dynamics of infrequent events.
Physi,cal Reu'iew Letters, Vol. 78, No. 20, pp. 3908-3917,1997.
(41) R.A. Miron and K.A. Fichthorn. Accelerated molecular dynamics with the bond-
boost method. The Journal of Chem'ical Phgsi.cs, Vol. 119, No. I2,, pp. 62L0-6216,
2003.
(42) R.A. Miron and K.A. Fichthorn. Multiple-time scale accelerated molecular dynamics:
addressing the small-barrier problem. Phys'ical Reui,ew Letters, Vol. 93, No. 12, pp.
128301-I-4, 2004.
(43) S. Hara and J. Li. Adaptive strain-boost hyperdynamics simulations of stress-driven
atomic processes. Physi,cal Reui,ew B, Vol. 82, No. 18, pp. 184LI4-7-7,20L0.
(44) A. Ishii, S. Ogata, H. Kimizuka, and J. Li. Adaptive-boost molecular dynamics
simulation of carbon diffusion in iron. Phgsi,cal Reui,ew B, Vol. 85, No. 6, pp. 064303-
I-7,, 20L2.
(45) M.E. Glicksman. Di,ffusi,on 'in sol'ids: field theory, sol'id-state princi,ples, and appli,-
cat'ions. Wilev New York, 2000.
(46) P. Shewmon. D'iffusi,on in solids. Wiley, 1989.
(47) H. Mehrer. D'iffus'ion i,n soli,d,s: fund,amentals, method,s, materials, d,i,ffusi,on-
controlled processes. Springer Verlag, 2007.
(48) A.H. Cottrell and B.A. Bilby. Dislocation theory of yielding and strain ageing of
tron. Proceedi,ngs of the Physi,cal Soci,etg. Secti,on,A, Vol.62, No. 1, pp. 49-62,2002.
(49) B. Soenen, A.K. De, S. Vandeputte, and B.C. De Cooman. Competition between
grain boundary segregation and Cottrell atmosphere formation during static strain
aging in ultra low carbon bake hardening steels. Acta Materiali,a, Vol. 52, No. 12,
pp. 3483-3492,2004.
(50) J.Z. Zhao, A.K. De, and B.C. De Cooman. Kinetics of cottrell atmosphere formation
during strain aging of ultra-low carbon steels. Materi,als Letters, YoI. 44, No. 6, pp.
374-378,2000.
16
(51) A. Van den Beukei. Theory of the effect of dynamic strain aging on mechanical
properties. Phgsi,ca status solidi' (a),VoL30, No. 1, PP. 197-206,2006.
(52) D. Hull and D.J. Bacon. Introducti,on to dislocat'ions. Butterworth-Heinemann, 2007.
(53) J.A. Yasi, L.G. Hector, and D.R. Trinkle. First-principles data for solid-solution
strengthening of magnesium: Ffom geometry and chemistry to properties. Acta
Materiali,a, Vol. 58, No. 17, pp. 5704*5773,2010.
(54) J.A. Yasi, L.G. Hector, and D.R. Trinkle. Prediction of thermal cross-slip stress in
magnesium alloys from direct first-principles data. Acta Materi,al'ia, Vol. 59, No. 14,
pp. 5652-5660,20LI.
(55) D.R. Tfinkle and C. Woodward. The chemistry of deformation: How solutes soften
pure metals. Sc'ience, Vol. 310, No. 5754, pp. 1665-1667,2005.
(56) G.P.M. Leyson, W.A. Curtin, L.G. Hector Jr, and C.F. Woodward. Quantitative
prediction of solute strengthening in aluminium alloys. Nature materi,als, Vol. 9,
No.9, pp. 750-755, 2010.
(57) H. Kimizuka, H. Mori, and S. Ogata. Effect of temperature on fast hydrogen diffusion
in iron: A path-integral quantum dynamics approach. Physi,cal Reui,ew B, Vol. 83,
No. 9, pp. 094110-I'7, 2071.
(58) H. Kimizuka and S. Ogata. Slow diffusion of hydrogen at a screw dislocation core
in alpha-iron. Physi,cal Reui,ew B, Vol. 84, No. 2, PP. 0241L6-L-6,20LL.
(59) K. Tapasa, Y.N. Osetsky, and D.J. Bacon. Computer simulation of interaction of
an edge dislocation with a carbon interstitial in a-iron and effects on glide. Acta
materiali,a, Vol. 55, No. 1, pp. 93-104, 2007.
(60) R.W. Balluffi, S.M. AIIen, W.C. Carter, and R.A. Kemper. Ki,neti,cs of materi,als.
Wiley-Interscience, 2005.
(61) Y.R. Kolobov. Gra'in bound,ary d,i,ffus'ion and, properti,es of nanostructurerl materi,alLs.
Cambridge International Science Publishi, 2007.
17
(62) J. Huang, M. Meyer, and V. Pontikis. Is pipe diffusion in metals vacancy controlled?
A molecular dynamics study of an edge disiocation in copper. PhEsi,cal Reui,ew
Letters, Vol.63, No.6, pp.628-631, 1989.
(63) J. Rabier and M.P. Puls. Atomistic calculations of point-defect interaction and
migration energies in the core of an edge dislocation in NaCl. Philosophi,cal Magaz'ine
.4, Vol. 59, No. 3, pp. 533-546, 1989.
(64) R.C. Picu and D. Zhang. Atomistic study of pipe diffusion in Al-Mg alioys. Acta
Materi,alia, Vol. 52, No. 1, pp. I6l-t71,2004.
(65) A.D.L. Claire and A. Rabinovitch. A mathematical analysis of diffusion in disloca-
tions. i. application to concentration'taiIs'. Journal of Phys'ics C: Soli,d State Phys,ics,
Vol. 14, No.27, pp.3863-3879, 1981.
(66) Y.N. Dastur and W.C. Leslie. Mechanism of work hardening in hadfield manganese
sheel. Metallurg'ical and Materi,als Transacti,ons,4, Vol. 12, No. 5, pp. 749-759,1987.
(67) X. Sauvage and Y. Ivanisenko. The role of carbon segregation on nanocrystailisation
of pearlitic steels processed by severe plastic deformation. Journal of Materials
Sc'ience, YoI. 42, No. 5, pp. 1615-162I, 2007.
(68) M. Legros, G. Dehm, E. Arzt, and T.J. Balk. Observation of giant diffusivity along
dislocation cores. Sc'ience, Vol. 319, No. 5870, pp. 1646-1649, 2008.
(69) G.R. Love. Dislocation pipe diffusion. Acta Metallurgi,ca, Vol. 12, No. 6, pp. 737-737,,
7964.
(70) O.A. Ruano, A.K. Miller, and O.D. Sherby. The influence of pipe diffusion on the
creep of fine-grained mateials. Materi,als Sci,ence and Eng'ineering, Vol. 51, No. 1,
pp.9-16, 1981.
(71) R.A. Mulford and U.F. Kocks. New observations on the mechanisms of dynamic
strain aging and of jerky flow. Acta Metallurg'ica, VoL 27, No. 7, pp. 1125-1134,
1979.
18
(72) J.M. Robinson and M.P. Shaw. Microstructural and mechanical influences on dy-
namic strain aging phenomena. Internati,onal Materi,als Reu'iews, Vol. 39, No. 3, pp.
1r3-L22,7994.
(73) C. Fhessengeas, A.J. Beaudoin, M. Lebyodkin, L.P. Kubin, and Y. Estrin. Dynamic
strain aging: A coupled dislocation? solute dynamic model. Materials Sci.ence and
Engi,neeri,ng: A,YoI.400, No. 25, pp. 226-230,2005.
(74) Y. Fan, Y.N. Osetsky, S.Yip, and B. Yildiz. Onset mechanism of strain-rate-induced
flow stress upturn. Phgsi,cal Reu'iew Letters, Vol. 109, No. 13, pp. 135503-1-5, 2012.
(75) T. Zht, J. Li, A. Samanta, A. Leach, and K. Gall. Temperature and strain-rate
dependence of surface dislocation nucleation. Physical Reai,ew Letters, Vol. 100,
No. 2, pp. 025502-7-4, 2008.
(76) M. Kabir, T.T. Lau, D. Rodney, S. Yip, and K.J. Van Vliet. Predicting dislocation
climb and creep from explicit atomistic details. Phgsi,cal Reui'ew Letters, Vol. 105,
No. 9, pp. 095501-l-4, 2010.
(77) R.L. Coble. A Model for boundary diffusion controlled creep in poiycrystalline Ma-
terials. Journal of Appli,ed Physi,cs, Vol. 34, No. 6, pp. 1679-1682' 1963.
(78) H. Liithy, R.A. White, and O.D. Sherby. Grain boundary sliding and deformation
mechanism maps. Materi,als Sci,ence and Engi,neering, Vol. 39, No. 2, pp. 21L-2I6,
7979.
(79) J. Schiglz and K.W. Jacobsen. A maximum in the strength of nanocrystalline copper.
Sc'ience, Vol. 301, No. 5638, pp. 1357*1359, 2003.
(80) L. Lu, Y. Shen, X. Chen, L. Qian, and K. Lu. Ultrahigh strength and high electrical
conductivity in copper. Sci,ence, Vol. 304, No. 5669, pp. 422-426,2004.
(S1) P. Huang, F. Wang, M. Xu, K.W. Xu, and T.J. Lu. Dependence of strain rate
sensitivity upon deformed microstructures in nanocrystalline Cu. Acta Materi,al'ia,
Vol. 58, No. 15, pp. 5196-5205,,2010.
19
(82) L. Sun, A.V. Krasheninnikov, T. Ahlgren, K. Nordlund, and F. Banhart. Plastic
deformation of singie nanometer-sized crystals. Phgsi,cal Reui,ew Letters, Vol. 101,
No. 15, pp. 156101-I-4,2008.
(83) M.A. Meyers, A. Mishra, and D.J. Benson. Mechanical properties of nanocrystalline
materials. Progress in Materi,als Sci,ence, Vol.51, No.4, pp.427-556,2006.
20
第2章 時間拡張原子モデリング法
2.1 緒言
序論で述べたとおり,原子拡散に関連した事象のモデリングにおいては,原子スケール
の空間解像度を保ちつつ,時間スケールに関しては,原子振動に比べて極めて長い時間の
事象の追跡を可能とする時間拡張原子モデリング法が不可欠である。本論文では,原子ス
ケールのモデリング法として,個々 の原子の運動を追跡することができる分子動力学法
(MD法)を用いる。そしてその時間拡張手法として,新たにAdaptive boost法(AB法)
を提案する。
本章では,まず分子動力学法について簡単に述べ,その後,新たに提案するAB法の理
論並びにその実現方法について述べる。最後に,本論文で提案するAB法を含め,種々 の
時間拡張手法や経路積分分子動力学法(PIMD法),最小エネルギー経路探索法などの複数
の原子モデルのレプリカを同時に扱う粒子ダイナミクス計算手法を,統一して一つの分子
動力学計算コー ド上で実現し,さらには高速並列計算を可能とする,マルチレプリカ分子
動力学(MRMD)の概念を提案する.また,具体的ないくつかの応用例を示す。
2.2 分子動力学法
分子動力学法は,Ⅳ粒子系の時間発展を古典運動方程式
mじ手t=一▽じび
"b…
,r→
を数値時間積分することにより解析する手法である。ここで m。,rをはそれぞれ粒子 をの
質量と位置,びは系全体のポテンシャルエネルギーである。
2.2.1 運動方程式の数値時間積分法
分子動力学計算を実行する際の運動方程式の数値時間積分にはЪ ckermanらにより開
発された REversible REference System Propagator Algorithm(RESPA)(⇒に速度ベル レ
法を適用 して用いる。RESPAではアンサンブルに応 じたハミル トニアンπから,リウビ
ル演算子,時間発展演算子を導出し,■otterの定理を援用 し,時間積分アルゴリズムを
作る。
(2.1)
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(2.3)
古典粒子系のハ ミル トニアンπ は
πし,→=gittυけ)
と書ける.Pは粒子の運動量である。πを使つてリウビル演算子2を
2=等多―等£
坐 =2x
と定義する。P,Tで表される任意の物理量X(P,r)の時間変化は,リウビル演算子を使つて
●.4)
と表すことができる。式(2.4)に式 (2.2),(2.3)を代入すると左辺が0になる。つまり,こ
のリウビル演算子 (式(2.3))を使つたアルゴリズムではπが保存する。式 (2.4)を形式
的に解くと時刻 0にX(0)である場合,時刻△ιでのXの値は
χ(△ι)=exp(△t2)X(0) ●・り
となり,発展演算子C(△ι)は
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式 (2.8)を用いて時間発展演算子を作つた場合,時間反転対称性を満たす積分法を作るこ
とができる。
式 (2.3)に式 (2.2)を代入することにより,
2=2π∂ ∂π∂ p争-3子発=勇多十∫
`)  
いの
Op∂r  ∂T∂p  π(
となる。ただし,             
∂び            (2.11)∫≡ ∂r
∫は粒子に作用する力である.
式(2.10)のリウビル演算子を式(2.4)に代入して,P,Tの時間変化を求めると,
多=勇,等=∫        ・・1動
が得られる。これは運動方程式である。
時間発展演算子θ(△t)(式(2.6))は
6【zttι)==eXpl詮tゝ(1[:}十∫
£ )I NeXpl∠らll`}lexpl∠)争
l`)lexpl等
:lil
●・10
となる.ここで,式(2.8)を利用 した (ν=1)・
式 (2.13)を式 (2.7)に代入すると,座標 と運動量の時間積分の式ができる。式 (2.9)を用
いると,一つの時間ステップでの計算は以下のとお りとなる,
C) p十
`△
: → P  (explt年
`}Iの
計算
)
(b) r+`△ι → T (expl今争♀|の計算)
新しい座標T用いて∫を計算しなおす。(C)
に)  p十
`△
t  →  P   (expl金昇
`)IC)計
算
)
力∫は位置rの関数であるのでrを更新した後に∫も更新する。
2.2.2 温度制御手法
温度T一定のカノニカル (ⅣyT)アンサンブルを実現するための温度制御手法として,
Nos6-Hoover法。'0を用いる。自由度 1の仮想的な熱浴を表す仮想粒子 (座標 s,運動
量ps,質量の)を考える。なお,ここでは実際の粒子の議論と対応づけるために,仮に座
標,運動量,質量と呼んでいるが,実際にはこれらはそれらと異なる次元を持つ。例えば
Qの次元は [(質量)×(距離の二乗)]である。
この熱浴との熱のやりとりによつて系の平均温度Tが設定温度 T。に保たれる。ここで
は,hckermanらに)によってRESPAの枠組に拡張された手法を用いる。
仮想粒子を含めた系全体のハミル トニアンγ は次式で表される.
π′=2,光十び0+発+持亀ЪhS    いう
ここで,持は自由度 ,
I′=3Ⅳ                (2.15)
であ り,幅はボルツマン定数である。これよりη=ln sとして,運動方程式は
.   pjr` =  ――
鶴
pt=洗―
参
Pを
.    psη=百
ps=〕Σ新:―ギ′たBTO        (2.16)
となる。式 (2.16)を満たすリウビル演算子は
2=勇3+∫£ +参是 ―¥発十んぢ≒    9■つ
ここで,んは仮想粒子に働く力である。式(2.17)から得られる時間発展演算子はTrOtter
の定理を使つて分割すると,
G(△ι) AUexpl学∫s駐
lexpl一学 {;p:}lexpl∠)11,:を|×eXpl∠);1:}lexpl∠労争lf)lexpl∠)夕二::テ|
×eXpl学者&leXp卜学もP発lexpl学ノs畿|  い0
となる。
2.2.3 応力制御手法
温度一定に加えて,応力σ一定でのアンサンブル (ⅣσTアンサンブル)を実現する方
法としてParrinello―Rahman6)の方法を用いる。応力を一定とするために,周期境界条件
を付与した基本シミュレーションセル (以下,基本セル)の形状と大きさを表現する3つ
の基底ベクトル (9成分)が付加的な自由度として与えられる。
24
基本セルの3つの基底ベク トルo,b,cを用いて行列 Lを定義する。
二 = (a7,b,C)                 (2.19)
基本セル内部の粒子の位置 rjは,oから1までの成分からなるベクトルQを用いて,
rt: LQt ●.2の
で表される。粒子の速度 チをは,セルの伸縮や傾斜による変位Lらからの寄与は算入しな
いことにし,
チを=La                  (2.21)
とする。ここで計量行列Gを導入する。
このとき,粒子Jから粒子うに向かうベクトル r″=均―rづの長さ吻メま,
t=1物。12=(%_9づ)TC(%-9を)           (2.23)
で表される。さらに逆格子を考えて,
争
」=争
・
×CC×αα×b)      (2.24)
とすると,
)=y・    0狗
一定における仮想系に対するハミル
π′=:万mル耐Ga+び鮨,o       2・20
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と書ける。ここで,σOは外部応力であり,7は仮想的な体積浴の質量である。ハミル ト
ニアンから仮想時間に対する運動方程式
島=―幕冴詣≒・ ―争―G‐ごら
」=ら
1不
πtS.TiCa一三讐
三
|
二 = 券 [){DEmoS2Lタバ
五島)T
一ΣΣゎ′:I争1,Lけのμいが}一鈎」J
が得 られる。現実系の時間に変換 して最終的に ,
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が導かれる。なお,応カテンソルは次式を用いて計算することができる。
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2.3 時間拡張原子モデリング法の開発 :Adaptive boost法(AB法)
2.3。1 理論
分子動力学計算では,6Ⅳ次元位相空間での軌跡を得ることができる.エルゴー ド性を
仮定するならば,十分長時間の分子動力学計算を実施すれば,位相空間内の同一エネル
ギー状態は等確率で出現する.しかしながら,3Ⅳ次元の原子座標空間で表現されている
ポテンシャルエネルギーびの曲面に深い谷が存在する(Fig。2.1)と,系は位相空間内の局
所領域に長時間滞在することになり,分子動力学計算の時間内では位相空間全体を行き渡
ることがなく,エルゴード性が失われる。対象とする現象の時間スケールが分子動力学法
の時間スケールと同じであるならば,対象とする現象も位相空間内の局所領域内で閉じて
σ=÷
(2,nt‐
t・。
)十与(2,r.・)
Potential valley
High activation
barrier
Fig.2.1: Potential surface with deep valley.
おり,このことは大きな問題とはならないが,拡散などのスローダイナミクス現象では,
現象の時間スケールが分子動力学計算で計算可能な時間スケールに比べて極めて長くな
ることがあり,この場合には実際の現象で行き渡る位相空間の領域と分子動力学計算のそ
れとが異なつてしまう。その結果,統計量に違いが生じることや,重要な遷移イベントを
シミュレー トすることができなくなることがある。
このような問題を解決するために,AB法では,オリジナルのポテンシャルエネルギー
曲面び(もしくはハミル トニアンπ)に対して,分子動力学計算によつて自動的に決定さ
れるブース トポテンシャル △y(r)を足すことにより,ポテンシャルエネルギー曲面の深
い谷からの離脱を促進させる(Fig.2.2)。一つのポテンシャルエネルギー曲面の谷からか
ら離脱して,別の状態へ移る遷移時間は,このポテンシャルエネルギー曲面の人工的な細
工によつて変化してしまう。系が十分長くポテンシャルエネルギー曲面のある谷に存在し
て,別の状態への遷移プロセスに遷移状態理論が適用できる場合には,以下のように,時
間の換算を行うことで,実際の時間スケールを導出することができる
“
)。 なお,このよう
にブース トポテンシャルを用いて,自由エネルギーの谷の曲面形状を変化させると,自由
エネルギーの谷における系の挙動はもはや元の自由エネルギー曲面と同じとは言えない。
しかし,ブー ス トポテンシャルを加えたとしても,その最大が自由エネルギーの谷の深さ
を超えない程度ならば,遷移状態理論が適用できることになり,自由エネルギーの谷から
離脱して別の谷に移る頻度を正確に求めることができる。すなわち遷移プロセスの時間ス
ケールは正しく求まる.本研究においてこれから議論する拡散やクリー プ変形では,これ
らの速度に直接関係している熱活性化プロセスの発生頻度を求めることが最も重要であ
LV banking
+
Lower the barrier and
escape from local minimum s
Fig.2.2: Boost potential accelerates the escape from 10cal lninilnunl state.
り, 自由エネルギーの谷における系の挙動の詳細はあまり重要でない。
Ⅳ粒子の系において状態 づから」に遷移する過程を考える。状態づにおける部分分配関
数は∫…・∫αrのOceXp(―β π))で表 される。分配関数が位相空間全体にわたる状態和で
あるのに対して,部分分配関数はその一部での状態和である。自由エネルギーの谷りとい
う位相空間内の一部の領域に系が存在する場合の状態の和となる。ここで 0をは状態tに
おいては1,それ以外では0となる関数である.またβ=1/たBTは逆温度である。これを
用いてづから」状態に遷移する速度れ→プは鞍点の座標を9とすると
kt-j: ∫・…∫drdPδ(T-9)O.lυ上leXp(一β(π)) ●.3o2∫…・∫αrのOteXp(―β(π))
と表される。ここでδはデルタ関数であり,lυJは3Ⅳ-1次元の超平面に垂直な方向への
移動頻度である.この遷移速度は上記のように,状態をと」間の鞍点における状態和を状
態Jの部分分配関数,すなわち状態りにおける状態和で割つた形をしている。これはいわ
ば,状態りの自由エネルギーの谷から状態ブヘ移る確率を示している。またブーストポテン
シャル△yを系に加えた場合,部分分配関数は変化して∫…・∫ar雄)Ojexp(―β(π十∠7))
となる。△7は鞍点において△y=0を満たすとする.
y(9)=0
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という関係が求まる。ここでブラケットはブース トポテンシャル曲面におけるカノニカル
アンサンブルの統計平均を表す。遷移速度の逆数が時間となるので,結果として局所安定
状態 をからJへの遷移時間と実遷移時間の間には以下の関係が成 り立つ。
tt→′=ι麗膚(eXp(β△y(■)))・ ●.3鋤
この式によつて時間スケールの換算が可能となる。
ブーストポテンシャルを足すことにより状態遷移を加速促進する手法として,hyperdyttamics“)
法をはじめとする,いくつかの手法(卜のが提案されている。しかしながら,これらの手法
は事前にポテンシャルエネルギー曲面の形状をある程度把握しておいて,それに基づい
て,ブー ストポテンシャル関数のポテンシャルパラメーターを事前に決定しておく必要が
ある。ポテンシャルエネルギー曲面が事前にある程度予測できる場合には,これらの手法
は大変良い計算効率を示すが,一般的にはポテンシャルエネルギー曲面が事前に予測でき
ることはまれであることから,汎用性に難がある。また,ポテンシャルエネルギ‐曲面の
概形がわかつている場合には,kMC(kinetiC MOnte ёarl。)法(10を用いる方が効率が良い。
AB法の最大の特徴は,一定温度カノニカルアンサンブル下での分子動力学計算による
ポテンシャルエネルギー曲面の谷における位相空間の局所サンプリングから,自動的にポ
テンシャル平ネルギー曲面形状を反映したブーストポテンシャルを数値的に導出できる点
にある。まず,系のポテンシャル び(r)を,加速させる現象の特徴的な自由度を表すひと
つまたは複数個の集団変数(11'121(こ。llective variable:CV)A≡{ス1(r),…。,スM(r)}の関
数として表現する。
び(A(r))=び(r)
このそれぞれの集団変数Aには,系の3Nの自由度のうちから任意の自由度を割り当てる
ことができる.たとえば,原子座標,原子間結合ボンドの長さ
“
),結合角,原子ひずみ0),
基本セルの基底ベクトル(10等を集団変数とすることができる。当然,Ⅳ原子系の個々の
座標を3Ⅳ個の変数を集団変数として定義することも可能であるが,計算効率の観点から
も,特徴的な現象を抽出するという観点からも,極力その数を少なくするのが望ましい。
次に,目的に応じて温度や温度・圧カー定のアンサンブルを実現する分子動力学解析を
実施し,次式を用いてポテンシャルエネルギー曲面の谷の中で出現するミクロ状態の状態
密度分布ρ(■)を集団変数によって張られる空間上で評価する.
ρ(■)=∫…
・∫δ(AO)一■)exp(―βπ)drの
(2.40)∫・…∫eXp(―βπ)arαp
ここで,β≡1ルBTである。またこの式の分母は分配関数Zであり,次式で表せる。
●.3の
(2.41)
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F=―たBTln Z
集団変数Aで張られる空間上での自由エネルギー曲面は,
●.4の
―A)eXp(―βπ)αT`わ
●.40
と表される。カノニカル分布を仮定とすると,温度一定であるため,右辺第2項は定数と
なる。系の馬区動力は自由エネルギー差であり,自由エネルギー曲面の定数シフトがあって
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も結果に影響しない。したがって,集団変数で張られる空間上での自由エネルギー曲面
は,温度Tと求められたρ(■)の関数として,
F(A) : 
-knTInp(A) o.4→
と書ける。Fig。2.3は状態密度分布と自由エネルギー曲面の関係を示した模式図である。
状態密度が大きいところすなわち系が長時間滞在するポテンシャルの谷では自由エネル
ギーが小さくなる。
したがつて,オリジナルのハミル トニアンに対して,
LV (r) : ksT h p(A) o.4→
を足すことにより,ポテンシャルエネルギー曲面を埋めて平坦化し(10,状態遷移を促進
させることが可能となる。状態密度分布が自由エネルギー曲面に応じてFig.2.3のよう
に変化するため,△y(r)は自由エネルギー曲面の底,エネルギーが低い場所では値が高
くなり,エネルギーが上昇するに従つて自然と低くくなる。このように自由エネルギーの
曲面の形に応じてブース トポテンシャルが変化し,自由エネルギー曲面の谷をちょうど平
坦にすることが可能となる。また,本AB法では後に述べるアルゴリズムにより,過剰に
ブーストポテンシャルが付カロされる前に状態遷移が発生するようになつており,ブー ス ト
エネルギーを過剰に加えることが自動的に抑えられる。過剰にブーストエネルギーを加え
ることは過剰な時間粗視化を意味しており,対象とするイベントが粗視化の中に埋もれて
しまい, 目的の時間スケールの情報を抽出することができなくなる。ブース トポテンシャ
ルを事前に規定する必要がある従来の手法では,自由エネルギー曲面が複雑で予測困難な
場合に,過剰なブーストエネルギーを付加してしまう恐れが常にあるため,応用範囲が限
られていた。本手法では,上で述べたようにあらゆる自由エネルギー局面に対しても自動
的に適応して,適切なブーストエネルギーを与えることができる。
2。3。2 数値計算手法
理論的には,十分長時間の分子動力学計算を実施し,十分なミクロ状態のサンプリング
数があれば,式(2.45)を用いて,ポテンシャルエネルギー曲面を完全に平坦化することが
できる.しかしながら,実際には分子動力学計算で得られるサンプリング数が有限である
ため,ポテンシャルエネルギーを完全に平坦化するρ(■)を求めることは不可能である。
そこで,実際の数値計算では,ブー ストポテンシャルの評価を複数回に分けて実施する
ことにより (Fig.2.4),効率的にプース トポテンシャルを評価することを考える。
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Fig. 2.4: Iterative boosting potential.
Fig. 2.5: Flowchart of AB method.
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まず,特定のアンサンブルを実現した分子動力学計算をKステップ行い,集団変数空
間のκ個の離散位置デー ター {■λ≡A(T(た△ι))}を得る.ここで△ιは運動方程式の数
値積分時間ステップであり,た=1..Kである。この離散データーから後に述べる密度分
布の評価法により,連続でなめらかな状態密度分布 ρ⑩)(■)を得る。もし,このκ ステッ
プ間に状態遷移が起きていなければ,状態密度分布からブース トポテンシャルを与える次
式を用いて,初期ブース トポテンシャル △7(⇒(■)を得る。
o.4o
なお,ポテンシャルエネルギーが比較的高く,κステップ間のサンプリング数が極端に少
ない集団変数空間領域での状態密度の分布には,統計的な誤差が多く含まれているため,
ここでは,状態密度の下限値ρminを定義し,それ以下の状態密度についてはブース トポ
テンシャルの計算には考慮しないことにしている。具体的には,全体のサンプリング数の
うち,5%以下に相当するサンプリングの影響を無視するようにρmmを設定する。次に,
求められた△y(⇒(■)をオリジナルのポテンシャル曲面y(r)に加え,新たなポテンシャ
ル曲面を作成する。そして,この新たな作られたポテンシャル曲面を用いて,再びκス
テップの分子動力学計算を行 う。この計算においても状態遷移がまだなお見られない場合
には,このKステップ間のサンプリングから新たなρ(D(■)を計算し,△yO)(■)を求め
る。そして,これをさらにポテンシャル曲面に加える。この一連のプロセスを,κステッ
プ間の分子動力学計算内で状態遷移が起きるまで行 う。状態遷移が起きるまでに総計五回
のブース トポテンシャルのカロ算が行われたとすると,それまでに加えられたブース トポテ
ンシャルの合計は以下の式で表される。
△K均={IBTI響1:i:I
△ス&d(■)=DE△yC)(■)
ι=1
球∞飢=-2等ツと二―型場響誘・
o.4つ
このとき,遷移が起きるまでの実時間は,式(2.38)に△y(■)=△レ1:t」(■)として,ブー
ス トポテンシャルを代入することにより求めることができる。この一連の操作をフロー
チャー トにしたのがFig.2.5である。
なお,ブー ス トポテンシャルによる原子うに作用する力は次式の通りである。
(2.48)
また,鞍点付近では,状態密度がほとんど0となるため,自動的に条件式 (2.35)が満たさ
れる。
?
?
?
?
本アルゴリズムでは,ポテンシャルエネルギー曲面が完全に平坦化される前に,遷移が
生じるため,正しく遷移に要する時間を見積もることができるものの,Kが大きい場合
には,遷移過程の自由エネルギー障壁を正しく見積もることはできない。正しい自由エネ
ルギー障壁は,たとえば以下のような “ブレーキ"アルゴリズムによって実現することが
できる。五P回ブース トポテンシャルの付与のあとの分子動力学計算で遷移が生じたとす
る。この遷移が生じた後,計算を止めて,再度遷移前の状態に系を戻して,そこから,次
式に示すとおり,さらに細かくブース トポテンシャルを足していくことで,ポテンシャル
エネルギー曲面をちょうど平坦化できるブース トポテンシャルを求める。
ここで,α(0≦αJ<1)はスケー リング因子であり,7≧LPである。最終的に求められる
ブース トポテンシャルの符号を逆転させた一△1/tれd(■)は自由エネルギー曲面F(■)の良
い近似となっている。
2.3.3 離散データーからのなめらかな状態密度分布の導出法
2.3.3.1 集団変数空間が一次元の場合
集団変数が1つの場合に,baby―bathwater schemぎ10を用いて,分子動力学計算で得ら
れる離散データーから1次元空間でのなめらかな密度分布ρ(")を導出する。"の関数とし
て,1次元の離散密度分布ρ(″)を次式で表す。
今鳴」(■)=Σ〕△7(ι)(■)十ΣE αι△7°(■)
J=l          ι=LP
κ
ρO)三Σδし―メ),
Ц→=cめ―繁
(2.49)
(2.50)
考=1
ここで,″∈(0,2」とし,z=2π(■―スmin)/(スmax―スmin),メ=2π(■た一スmin)/(■maX―
スmm),スm欲=1恥スた,スm面=1蹴雅 ス
たである.スたはたステップロの分子動力学計算
で得られる集団変数の値である。δはデルタ関数である。ρ(")を用いてキュムラントを次
式のとおり定義する。
このように定義するとc(0)=
する。
ρしりα″′・         ●.51)
となる。残余関数 R(z)を以下のように定義
?
】
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0.5の
このように定義するとR(0)=R(2π)=0を満たすため,残余関数はフー リエ近似を用い
て以下のような連続関数 として近似される.
M
R(r) 
= 
/?(r) : f {o,(.ot (",") - 1) + b" sin(nr)},
n,:l
Nr |i.frl\i 6 .z * rS rftftffiol{#.$xrh 6 . : &affi 1.(
ItI t.
\-r '\ 1\p(t') 
- )_{-rirr,, sin(tir) + rrb,, cos(rt.r)l - ,_
'n: I
k1&6. :0) I ) l: t-<&M"h4ro&fffrffi*f p(r) kt+btr16.
2.3.3.2 RE *trgffrhr*.XlEoi%e
(2.53)
(25o
集団変数が複数存在する場合の密度分布は Eapenら(10の手法を用いる.3Ⅳ次元の場
合ρ(A)は以下のように近似できる.
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Fig.2.6:Schematics of C atom hops between adiacent O―Sites in α―Fe.
■―C系の embedde■atom model(EAM)ポテンシャル(19)を用いる。カノニカルアンサ
ンブル実現のために,Nos6-H00ver ttP'0を使用する。計算セルのマ トリックス五は各温
度で内部応力が0となる値に固定する。
このモデルを用いて,付録Cに述べるnudged elastic band(NEB)法によりOサイ ト
間炭素移動の活性化ポテンシャルエネルギー障壁を評価 したところ,0.86卜V]であつた。
周期境界条件の影響を評価するために,10×10×10のBCC単位格子の大きな計算セルを
用いて,同様に活性化ポテンシャルエネルギーを評価 したところ,その差が1.1[mev]と
十分小さかつた。したがって 6×6×6のモデルでも周期境界条件の影響はほぼ無視できる。
まず,すべての鉄原子の重心を原点として炭素位置ベク トルrcを定義した場合の,そ
の鉄結晶[10q方向への射影γ80qのみを集団変数として採用する。これは[10q方向に沿つ
た炭素の隣接 ○サイ ト間の拡散を加速することを意味する。設定温度によってブース トポ
テンシャル評価のためのサンプリング数 κ を変化させる。具体的には,κ=104(T=500,
600[K]),κ=105(T=300,400[Kl)κ=1 6(T=200[Kl)とする.また,△ι=21fsIとする.
300[K]におけるハ ミル トニアンヘのブース トポテンシャルのカロ算状況をFig.2.7に示
す。なおここでは,自由エネルギー曲面の詳細と獲得するとい うよりもOサイ ト間ジャン
プ頻度を求めるのが目的であるので,ブレーキアルゴリズムを用いての自由エネルギー曲
面の導出は行わない.Fig.2.7からわかるように,この条件では,3回目のブース トポテン
シャル加算後に状態遷移が生じている.
?
?
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Fig. 2.7: Boost energy Aytl"t"l(l : \,2,3,4) used in lth accelerated MD runs at 7 :300[K]
Table 2.1: Acceleration factor at each temperature
Temperature K t-o*o [ns] t33"3 ["r] to-o/t33'3
200       1.48×1016  1.02×10~1  1.45×1017
300       3.24×108  5.64×10~2  5.72×109
400       7.08×104  .22×10~2  8.78×105
500       2.48×102  .12×10~3  3.07×104
600          4.64     4.72×10~3 9.78×102
Step l 
―Step 2 ‐‐¨‐‐‐‐
Step 3 ・・・……・
Step 4 …ⅢⅢ'…Ⅲ….0-site?‐?‐??
‐‐‥‐‥‥‐‐‐――‥‥‥?」．」」
?
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次に各温度において,同様の解析を初期原子速度をランダムに変えて5同行い,これら
から求められる○サイ ト間ジャンプ時間の平均お→。から拡散係数Dcを求める.拡散係
数は平均ジャンプ時間の逆数ル=五を蓬。を用いて以下の式から求めることができる。①.
Dc=:7/ご2.
ここでごは隣接 ○サイ ト間距離であり,ご%1.441AIでぁる.
Lible 2.1に,各温度での拡散係数,平均ジャンプ実時間,AB法での時間,および時間
加速率を示す.2001Klでは,時間力[速倍率が1.45×lo17と非常に大きな値となっており,
実験でも困難な長時間スケールの拡散の解析が菫∫能となっている.
Figure 2.8は拡散係数の温度依存性を示したグラフである.『=200[KIから6001KIま
での比較的低温ではAB法を用い,T=6001K:から800ド]では通常の分子動力学法を用
いて次のアインシュタインの式より算出している.
Dc=鳳農(レcO TcOり
600[K]では,比較のため,AB法と通常の分子動力学法の両方を用いて,それぞれ拡散
係数を求めているが,良い一致を示している。このことから,AB法の換算後の時FFIスケー
ルが正 しく,AB法の上当性が言える.拡散の活性化エンタルピーは,本グラフの傾きよ
り算i■できる.200‡Klから8001KIの間の結果を最小
「
乗近似で直線近似し,その傾きか
ら求められる活性イヒエンタルピー は0.90卜VIである.これは実験値(0.77～0.90"VI)や第
一原環計算結果と0.86おV].(21)ょぃ_致を示している。また拡散係数とエントロピー ,エ
ンタルピー の関係は以下の式で表現できる。
恥0=凡Ⅸp←
) (2.5鋤
ここで,D。は温度に独立な定数である.得られた拡散係数と温度の逆数との関係が直線
にはぼ乗つていることから,活性化エンタルピーの温度依存性はなく,活性化エン トロ
ピーは無視できるほど小さい .
次に,集圏変数としてA={7・I°
qぅ
7・絆
lq,7・
POll)の3/Dを用いて,複数の集団変数を用い
ることで状態密度の定義空間が多次元の場合に対 してもAB法が正 しく動作することを確
認する.温度を4001Klとした場合についてのみ解析をイfう.3.0×106れi司の開計算を行い,
式(258)を用いて拡散係数を求めたところ,D=4.47×1013卜n12/■となつた.この値は
集団変数を1つとした一次元拡散モデル解析のlpl温度の結果 (Fig.28)の=4.88×1013
卜1112/司とほぼ一致しており,複数の集団変数をFllいても隈題なく時間拡張ができている
ことを示している。
(2.5つ
け.5鋤
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Fig. 2.8: Temperature dependence of C diffusivity in a-Fe. Filled circles and filled triangles
indicate the diffusivity calculated by the adaptive boost method and conventional MD
method, respectively. The line was calculated from these plots by using the least-squares
method. Other plots indicate experimental valuesQ2-26).
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Fig.2.9:Boost energy isosurface of△レ1::d at 400K.Black clouds indicate the positions
of Fe atoms.ArrOws indicate the C atom jump sequence.
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Figure 2.9は,20個目のブース トポテンシャル △ス賀Jまでをカロ算した,全ブース トポ
テンシャルの和の等値面を結晶モデル中に示 したものである。○サイ トに隣接する4つの
Oサイ トはすべて同一面上にあるため,炭素はその面上を拡散 し,その面に垂直な方向ヘ
は移動しない.従って△yは面内に広がる楕門形状をしている.
2.3.4.2 AB法とhyperdynalrlics法との比較
AB法の有効性を示すため,最も類似の方法であるhyperdynall■ics。)でも同様のモデル
を用いて拡散係数を求め,比較を行 う。hyperdynamicsでは,ブー ス トポテンシャル △y
を,AB法のようにその都度サンプリングによつて, 自由エネルギー曲面に応 じてアダプ
ティブに決定するのではなく,固定 した既知の関数形で表現する。
△y=△yC°S+△l‐△6 (26o
△yC°S=:[l■61/(6:+g鈷/α2)1/21
△y△C= (:[1~392-+293] :
:θ」(T tt ηS)一θ,(γ-77S)]/77
(261)
962)
?
?
?
?
61と62はヘツセ行列 島プ≡ 裂地零赫横
二戯 の固有値であり,9=62~61である。た
だし,(1<oである。91pはヘッセ行列の固有値ベク トルのポテンシャルの勾配ベク トル
g協≡#:)への射影であり,61の固有ベク トルをθlとすると,glP=C19である。これ
らは最急降 F法を用いて計算される.3Ⅳ次元の任意のベク トルsを用いて,数値計算で
求められる固有値の推定値を 6mllln
`nu lll(S)=lび(T tt ηS)+び(T―ηS)-2び(γ)]/η
2
(2.63)
とすることができる.ηは任意の微小値である.この研究ではη=0.01とした.Tは系の
3Ⅳ次元位置ベク トル とする。またcnumのベク トル sによる微分は次式で表される.
∂6num
∂st
この2つの式を用いることによ
.llumが最小 となるベク トル,smm
り最急降下法を適用することが可能である.これから
が求められる。この時の6numが求めるこ1となり,smh
(2.64)
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がその固有ベクトル σlとなる。62も同様にして求められる。ただしこの時,sはσlに
垂直な方向に変化を拘束した状態で最急降下法を適用する。またθlpを求めるにはcnumの
代わりに以下のせ貯を用いる。
???????〓????? ―び(r―ηSび(r tt ηS) 】
122η
●.60
ここでλは任意の微小値であり,本研究ではλ=0.0001とする。この式に最急降下法を
施すことにより,cT(smh)を求め,そこから
(glp)2=IcT_61Ψ]/2λ p.66)
として求められる。このようにして毎ステッス 固有値とglpを求めて,先ほどのブース
トポテンシャルの式に代入し,そのブース トポテンシャルをポテンシャル曲面に加えるこ
とにより,hyperdynamicsを実現することが可能となる。
また,ん,α, △cは固定パラメータであり,事前に決定しておく必要がある。特に,ん,α
は,△1/C°S,△y△Cの大きさに直接影響を与えるパラメータであり,加速率に直接影響を与
える。ここでは,事前にパラメータを決定することが困難なことを想定して,ん,αを種々変
化させて,hyperdynamics分子動力学計算を実行する。簡単のため,以下の計算ではん=α
とする。また,温度を400[K]とし,各んに対して,3000ステップのhyperdynamics分子
動力学計算を実施する。なお,他のパラメータについては,隣接○サイ ト間距離 1.44[Å]
を考慮して,α=0.6[Ål,△6=0・1卜V]とする。
表中の×は炭素拡散が3000ステップ以内に起きなかつたことを示す。ん(=α)≦0・25卜V]
では,ブー ストポテンシャルが小さく,炭素拡散は起きていない。ん(=α)>0・25卜Vlでは
炭素の拡散が見られたが,拡散係数がん(=α)に強く依存している。事前にポテンシャル
エネルギー曲面の概形がわかつている場合には ん(=α)の値を経験的に決めることが可能
であり,hyperdynamicsは有効である。しかしながら,全くわかつていない場合には,適
切なん(=α)を定めることが難しく,hyperdynamicsは誤つた結果を出力する可能性があ
る。特に,table 2.2のん(=α)=0・4の場合のように,ブー ス トポテンシャルが過大になっ
てしまうと,遷移状態理論が適用できなくなり,結果の信頼性がなくなる.また,ブー ス
トポテンシャルが小さいと,状態遷移が長時間にわたり起きないため,結果として多大な
計算時間を必要とする。一方,本研究で提案するAB法では,ブー ストポテンシャルが実
際の自由エネルギー曲面に適応する形で自然に決定されるため,その危険性がなく,効率
も高い。ただし,AB法ではブーストポテンシャルを求める際に分子動力学法を用いた長
時間サンプリングを必要とするため,的確なパラメータを使用して精度が保証されている
hyperdynamics法と比較すれば,計算時間は長くなる。
41
Table 2.2: Diffusivity at 400K with some h(: a) on hyperdynamics: x means that carbon
diffusion didn't occur with the h(: a\
ん(=α)lev] D lcm2lsl
0.1
0.2
0.25
0.28
0.3
0.35
0.4
×
×
×
8.664×10~12
4.506×10~12
1.503×10~13
1.019×10~14
*AB method result  7.53×10~13
2.4 マルチレプリカ分子動力学法(MRMD)
分子動力学法や粒子動力学法 (簡単のため,以降これらをまとめて分子動力学法と呼ぶ)
は様々な科学分野で原子・分子 (本節では総称して粒子と呼ぶ)によって構成される粒子
系の時間発展の獲得に用いられている。7,281.近年,モデル系のレプリカを多数用いて分
子動力学計算を実施する手法が用いられるようになった。ここではこれらを総称して,マ
ルチレプリカ分子動力学(MRMD)法と呼ぶ。具体的には,最小反応エネルギー経路を評
価するnudged elastic band(NEB)法99'3o,粒子の量子効果を考慮した動力学計算を実
施する経路積分分子動力学法01'321,系のレプリカ群の動力学計算を並列に実施して位相
空間のマルチサンプリングを行う並列レプリカ法00などがある。また,前節で述べたAB
法も,κステップのサンプリング過程を並列に実施することで,並列レプリカ法の範疇
に含むことができる。
本研究では,これらのMRMD法を統一して単一の分子動力学法計算プログラムで扱え
るような枠組み (MRMDフレームワーク)を提案し,実現する。提案する枠組みの最大
の特徴は,既に開発されている通常の並列分子動力学法計算プログラムがあれば,それに
大きな変更を加えることなく,数多くのMRMD計算が実現できることである。
2.4。1 種々のMRMD法
最も単純なMRMD法は並列レプリカ法00である。この手法は,対象とする粒子モデ
ルのレプリカ系を多数用意して,相空間上の異なる初期位置からレプリカごとに独立して
分子動力学計算を行う手法である。エルゴー ト性を仮定すれば,単一のモデルを用いた十
分に長時間の分子動力学計算によつてサンプリングする位相空間領域と同じ領域を,多数
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の独立なレプリカを用いて並列してサンプリングすることが可能となり,サンプリング計
算の高速化が期待できる.したがつて,ある物理量の統計平均は,すべてのレプリカにわ
たってその物理量のサンプリング平均を取ることにより得られる.また,高い熱活性化障
壁を有するイベントを並列レプリカ法を用いてシミュレー トすれば,イベントの発生まで
の計算時間を,レプリカ数に反比例する形で短くすることができる.
レプリカ交換分子動力学 (repliCa exchange molecular dynamics;REMD)法04,3つも
MRMD法に含むことができる。この方法は,分子が大きく変形運動の時定数が極めて
長いタンパク質の折り畳みの解析などに使われている手法である。REMD法では並列レ
プリカ法と同様,各レプリカで独車に分子動力学計算を行 う。ただし,各レプリカはそれ
ぞれ温度が異なる熱浴に接続され,詳細つり合いの式によつて決められる遷移確率で粒子
配置が別のレプリカのそれと入れ替えられる。この交換操作は,系が自由エネルギー曲面
の深い谷から脱却するのを促す。レプリカ交換法の詳しい説明は付録Aに記載する。
メタダイナミクス(metadynamics)法(11'3oは,前述のAB法と同じく集団変数空間で自
由エネルギー曲面を表現し,小さなガウス関数をオリジナルのポテンシャルエネルギー曲
面に毎ステップ付カロしながら,分子動力学計算を実施することで,状態遷移を促進させる
方法である。hyperdynamics法のように,固定関数のブーストポテンシャルを足すのでは
なく,分子動力学計算をしながら,アダプティブにポテンシャルエネルギー曲面を埋めて
いくという観点からは,AB法に類似しているが,AB法のように先にサンプリング計算
をして,密度分布を算出するのではなく,分子動力学計算をしながら,ガウス関数をカロ算
していくため,AB法に比べ効率が劣る。
ポテンシャルエネルギー曲面へのガウス関数の付与を,単一のウオーカー (粒子配置空
間内を動き回るポテンシャルエネルギー探索プローブ)によつてするのではなく,独立し
た複数のウオーカーを異なるレプリカに配置し,異なる粒子配置空間内の位置から出発さ
せることで,並列してポテンシャルエネルギー曲面を埋めることができ,計算をカロ速させ
ることが可能である。このように複数のウオーカーと複数レプリカを使用するマルチウ
オーカーメタダイナミクス (multi―Walker metadynamnics)法の場合には,MRMD法とし
て扱 うことができる。メタダイナミクス法の詳しい説明は付録Bに記載する。
Nudged elastic band(NEB)法。9'3のは化学の分野で提案された手法で,位相空間上の2
点を結ぶ最小エネルギー経路(minimum energy path;MEP)を求める手法である。NEB
法では,仮想バネに繋がれた複数のレプリカを使用する。したがつて,これもMRMD法
に含まれる。NEBは,最小エネルギー経路を求めるだけでなく,状態遷移の活性化エネ
ルギーも評価することができる。位相空間上の2点間を固定し,この上に仮想バネで繋が
?
?
?
?
れた複数のレプリカを配置し,緩和する.緩和後のレプリカを繋ぐ経路が最小エネルギー
経路である。NEB法の詳しい説明は付録Cに記載する。
経路積分分子動力学法(path―illltegral molecular dynamics;PIMD)。
1'321は,ファインマ
ンの経路積分理論にしたがつて原子運動の量子効果を考慮することを可能にする分子動力
学法である。詳しい説明は付録Dに譲るが,仮想粒子を仮想バネでつなげたビーズモデ
ルに対する古典運動方程式を数値積分することで,量子効果を考慮した動力学計算を実現
する方法である。このビーズモデルは本質的にMRMD法のNEBのバネ接続されたレプ
リカ系と形式的には全く同じであるため,NEB同様,MRMD法に含まれる。
最後にAB法は,分子動力学計算によるサンプリングを並列レプリカ法を用いて高速化
できるのに加え,マルチウオーカーメタダイナミクス法と同様に異なる集団変数空間位置
から並列して自由エネルギー曲面を埋める操作を開始することで高速化することができ
る。このように2段階のMRMD法としての実現手段がある。
これらの手法が,様々 な分野で開発され,全く違う目的を持つにもかかわらず,本研究
で提案するMRMDの枠組みで統一して考えることができる。ここでは,まずMRMDの
概念を説明し,上位概念である,MRMDから上記の手法をそれぞれ解釈する。その後 ,
具体的にMRMD法を計算機上で実現するために,従来の分子動力学計算コー ドヘどのよ
うに組み込むかについて具体的に説明する。最後に,開発した並列計算MRMDプログラ
ムを用いて,上記手法を用いた解析を実際に実施してその動作を確認する.
2.4.2 MRMDフレームワークの概念
Fig.2.10に一般的なMRMD法での計算の進行過程を描いた概念図を示す.MRMD計
算では,複数のレプリカを有する全体系 (マルチレプリカ系)を考え,各レプリカfに
おいて, レプリカに含まれる粒子りに対して,時間発展の分子動力学計算を行 う。一般的
に, レプリカは相互作用しており,時間発展時に情報を交換する。これは,既存のすべて
のMRMD法を包含するフレームワークである。
本節では簡単のため前節までと異なり,レプリカ数をⅣ,粒子数をηで表す。なお,正
確に言えば,実時間発展の動力学計算だけでなく,共役勾配法,再急降下法などの原子・
分子構造の最適化手法や,モンテカルロ法などの構造発展手法を適用することも可能で
ある。
以下ではまず,MRMDフレームワークにおいて重要なレプリカ相互作用と, レプリカ
交換の概念を説明し,その後,既存の各種MRMD法が,MRMDフレームワークの中で
どのように実現されるかを述べる。
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Fig. 2.10: Conceptual illustration of MRMD framework. Each replica trlr is integrated
with interaction and mutual exchange. Colors are assigned to each replica to follow its
Iocation at each time step. At is the time step to be used in MD'
45
2.4.3 レプリカ相互作用
MR.MD法において,あるレプリカ内の粒子は大きく分けて2種類の力を受ける.一つ
はレプ リカ間相互作用,もう一つはレプリカ内力である.レプリカ間相互作用としては ,
NEB法,PIMD法などでレプリカ間に設定される仮想バネによる力がある.これらの手
法では,あるレプリカノの中の粒子jは,F711のレプリカに属する粒子から4ザterのレプリ
カ間相互作用力を受ける.
レプリカ内力としては,同一レプリカ内の粒子から受ける力 (本来のポテンシャルエネ
ルギー曲面の粒子位置に対する勾配)やMRMD計算の途中でカロえられるポテンシャルエ
ネルギー変化によるものが挙げられる.レプリカ√内の粒子をは,同一レプリカ内の別の
粒子からレプリカ内力月ガtraを受ける.ポテンシャルエネルギー変化としては,マルチウ
オーカーメタダイナミクス法やAB法でのガウス関数やブーストポテンシャルの付力書がこ
れに相当する.
これらをまとめると, レプリカ」内のを粒子にかかる力は以下のように表わされる.
f移=騨/ter十珂ガtra,
鍔 芦
r=4サteri2(Rl,…・,混11,R.1,一・ ,RN),R」
畔tra=島サtra(RI).
ここで, レプリカrの一般化座標をそれに含まれる粒子配置の関数 として
(2.67)
(2.68)
(2.69)
Rt : R,(r t r.T tt. " ' .7,,t r) (2.70)
と表現 している.γ,fはレプリカ/内の粒子,の座標ベク トルであり,7)√はレプ リカ√内
の粒子数である。また 般´的に,このレプリカ間力民fは■体問力である必要はない .
2.4.4 レプリカ交換操作
REMD法などでは,時間発展時にレプリカ交換操作を行 う必、要がある.レプリカ内の
粒 子座標,粒子速度などすべての粒子情報を交換する。時聞ιと時間′十△
`の
FBEでのレ
プ リカ交換操作はXI(1+△|)=XJ(ι),XJ(:十△1)=XJ(:).と表現できる.Xメま
レプ リカ/内の粒子情報の集合であり,X√=Xf(・lF,χ2」,…・,Zη′1)である.ただし,
“
″=“,r(777:f,T,1,υ,ん民√)・ ここで,ηLr,υll,鳥′はそれぞれ, レプリカJ内の粒子 をの
質量,速度,力のベク トルである.
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2.4.5 MRMDフレームワークによる各種MRMD法の実現
ここでは,いくつかの既存手法がMRMDフレームワークの中でどのようにして実現 さ
れるかについて述べる。
2.4.5.1 並列レプリカ法,マルチウオー カー メタダイナミクス法,AB法
並列レプリカ法IFig.211(a)]は,単にレプリカ間力4ツerを零に設定し, レプリカ内
力 珂「traを通常の分子動力学法のようにポテンシャルエネルギー曲面の勾配に設定するこ
とにより実現できる.
マルチウオー カー メタダイナミクス法[Fig.2.11(b)|は, レプリカ間力ニザerを零に設
定し,レプリカ内力cPraをオリジナルのポテンシャルエネルギー 曲面による力と加えら
れたガウス関数によるポテンシャルエネルギー曲面の変化による力の和に設定する.な
お,各レプリカで独立にポテンシャルエネルギー曲面を変化させているために,その変化
が空間内で重なりを持ち独立性を失う前に, レプリカ同士で通信を行い,各レプリカが常
に同じポテンシャルエネルギー曲面をサンプリングして計算が進むようにしなければな
らない.各レプリカにおけるガウス関数によるポテンシャルエネルギー曲面の変化を統合
し,付与したガウス関数を統合して自由エネルギー曲面を再構築する操作が必要となる.
AB法は,先にも述べたように,ブー ス トポテンシャルを評価するためのκステップ
の分子動力学サンプリング計算を,並列レプリカ法を用いて分害1して並列に実施すること
ができる。さらには,この集団変数空間内でブーストポテンシャルを付力日していくプロセ
スを,マルチウオーカーメタダイナミクス法と同様の実現方法で並売に実施することがで
きる.ただし,レプリカ内力には,マルチウオーカーメタダイナミクス法でのガウス関数
による力の代わりに,ブー ストポテンシャルによる力を用いる必要がある。このように,
AB法のMRMDフレームワーク内での実現方法としては,2段階でMRMD計算を適用
する方法が最も効率が良い。
2.4.5.2 NEB法,PIMD法
NEB法やPIMD法(Figs.2.11(c)と2.11(d))では,すべてのレプリカの粒子数は等
しくなくてはならない.仮想バネによつてレプリカ同士を,NEB法の場合では鎖状に,
PIMD法の場合は環状につなぐ,この際の,仮想バネによるレプリカ間に作用する力をレ
プリカ問力とすることによつて実現できる.
NEB法の場合は, レプリカ間力 鍔Fter以下のようになる.
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F″縫r=珂 Fter[2(此Jl,RI+1),RI](2≦/≦ Ⅳ -1),    (2.71)
こ こ で EFeri2(R11,Rf+1),R墨=― ん11(γjJ―γを卜 1)一たf(rr―T,1+1)であ り ,た は 隣 接
レプリカ間をつなぐバネのバネ定数である。レプリカの両端は位相空間に固定され,その
レプ リカにおいては力の計算は必要ない .
PIMDの場合は,1および Ⅳのレプリカをつないで環状とするために ,
瑠
ter=瑠ter[2(RN,22),Rll, 9.72)
か ‐つ
珂貯er=珂鮮er[2(RN l,Rl),RN]・ (2.73)
とする.
2.4.5.3 REMD法
R′EMD(Fig.2.11(e))法は, レプリカ交換操作を除いて本質的には並列レプ リカ法と
同じであり,同様の方法で実現できる。実際の交換操作は原子情報のすべてを通信 して交
換するのではなく, レプリカ番号の交換,すなわち,/→J,1ア→ fとすることで容易に
実現できる.
2.4.6 並柳1計算アルゴリズム
並列計算アルゴリズムで最も重要なことは ,
にに害1り振るかである.ここでは,MRMDフ
法について述べる.
2.4.6。1 レプリカ独立並フ1計算法
どのように計算を分害1して各プロセッサー
レームワークで用いている2つの並列化手
レプリカ独立並列計算法は最も直感的な並発計算法であり,それぞれのレプリカ内での
計算を別々のプロセッサーに害1り当て,並列計算を実施する.一般的にレプリカ間の相互
作用に関する通信に要する時間は, レプリカ内の分子動力学計算に要する時間よりもか
なり短いため,このような分害J法が効率のよい並夕じ計算を実現する.プロセッサーがマル
チコアを持つ場合には,あるプロセッサーに害1り当てられた計算を,内部コア数に応 じて
領域分害」法侵つや粒子分害1法(3つを用いてさらに並列に計算することにより,多段階の並列
計算が可能になる.しかしながら,本手法には上記のようなメリットがあるものの,並列
化効率が並列計算機システムの構成に強く依存することがデメリットである。例えば, レ
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Fig.2.12: Replica integration into a single image.
プ リカ数がプロセ ッサー数を上回つた場合,このアル ゴリズムを直接適用することはでき
ない。
2.4.6.2 統合レプリカ分割並列計算法
並列計算機の構成に強く依存しない並列計算法として,統合レプリカ分割並列計算法を
提案する.Fig。2.12にレプリカ統合分割の概念図を示す。すべてのレプリカ内のすべて
の粒子をひとつの統合レプリカ ILot』に集約する.
島。t」={Xl,X2,・・・,XⅣ}・ o.74)
その後,統合レプリカに対して,領域分割法もしくは粒子分割法を施して並列計算を行
う。このようにすることにより,一般的な単一レプリカを用いる分子動力学並列計算コー
ドをそのまま変更なしに適用することができる。本手法では,プロセッサー数に応じて分
割数を変えることが可能であり,並列計算機システムの構成の影響をそれほど強く受けな
い.しかし,領域分割法ならびに粒子分害1法を用いるために,レプリカ別独立並列計算法
に比べてプロセッサー間の通信量が多くなることがある.MRMDフレームワークでは上
記の2つの分割法を使い分けることによつて,計算環境に応じた計算の高速化を実現でき
る。本研究では,既存分子動力学計算コードに簡単に組み込むことのできるこちらの並列
化手法を用いている。
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2.5 MRMDコー ドの並列化効率の評価
ここでは,MRh´7/1Dフレームワークの統合レプリカ分害1並列計算法にしたがつて構築 した
計算機プログラムコー ドを用いて並列計算を実行 して,その並ダ1化効率を評価 した,並夕1
計算機にはBeowulf PCクラスタを使用する.このクラスタは8つのノー ドからなり,個々
のノー ドには2つの11ltel③ Xeon X5570(2.93 GHz)クアツドコア プロセッサーが搭載され ,
合計64個の計算コアを有している.ノー ド間の通信にはギガビットイーサーネットを使
用する.また計算コー ド並all化のプラットホームとしてMcssagc Passillg lllterねcc(MP )
ライブラリを使用 し,プログラムコンパイラーにはInte10 C/C十+(1011lpilcr VeI.111を
用いる.
ここでは,一例 として複数 レプ リカを取 り扱 うNEB法を用いて並列化効率を評lllllす
る.比較のため,単一 レプリカに対する分子動力学計算法を用いた並男計算も実施する.
MRMDのNEB計算ではN=21の鉄原子からなるレプリカ系を用意する.ひとつのレプ
リカに含まれる原子数は,1=82,081であり,総計 1,723,701個の鉄原子の計算となる.ま
た比較する分子動力学計算では,NEB計算での原子総数とほぼ同数の 1,714,750の鉄原子
(95×95×95単位格子)を含む系を用いる.ともに,領域分需1法を適用し,ポテンシャルは
鉄のEAMポテンシャル(38)を使用する.ポテンシャルによる原子 F「il相互作用のカットオフ
半径を60[A]とする.
MRMDのNEB計算および分子動力学計算で最も計算時間を要する力の計算にかかつ
た計算時間をTttle 2 3に示す.計算の速度向上率 l17‐と並列化効率Eをそれぞれ以下の
ように定義する。
爾=θ1/6 (2.75)
E=σ1/(θPP)
ここで,Pはプロセッサコア数であり,aとθPはそれぞれ一つのプロセッサコアを用い
た場合とP個のプロセ ッサコアを用いた場合の計算時間を表 している。
Fig.2.14はMRMD計算,分子動力学計算それぞれについて,並列数 経 使用プロセッ
サコア数)に対する速度上昇率をプロットしたものである.単一レプリカである分子動力
学計算は高い並列計算効率を実現 してお り,64プロセッサコア数に至るまで,ほぼ線形
的に速度が上昇している。その…方で,MRMD法においてはそれより最大で2.4倍程度
計算時間が遅くなっている.MRMD計算では,領域分害J法で設定される領域間のの りし
(276)
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Fig.2.13:Data partitioning strategies for parallel MRMD:(a)repliCa decomposition,(b)
domain decomposition,and(c)partiCle decOmposition.
ろにあたる通信バッファ境界領域に含まれる原子数が,単一レプリカの場合に比べてレプ
リカ数に比例 して多くなり,その結果,通信量が多くなることが原因のひとつである.
加えて,この2つの計算でレプリカの大きさが異なるにもかかわらず,どちらの場合
も通信バッファ境界領域の厚 さをポテンシャルカットオフの大きさに同じく設定してい
ることにも原因がある。MRMD計算においては,(138.7×92.7×111.8[Å刊)の小さなレプ
リカを使用 してお り,プロセッサー数 2から64個への増加に伴い,境界領域の体積のレ
プリカ全体の体積に対する割合が25%から80%に増加する。一方,分子動力学計算で
は(271.3×271.3×271.31Å刊)という大きなレプリカを用いて計算しているため,10%か
ら30%程度までしか増加しない.ちなみに,単一レプリカの分子動力学計算で32プロ
セッサーを使用したときと,MRMDで2プロセッサーを使用 したときとでは,同程度の
データ通信量と計算量の割合になるが,この場合の並列化効率はほぼ同じであった。
このように,統合レプリカ分害J並列計算法は,並列化効率という意味では,単一レプリ
カの分子動力学法やほとんど通信のないレプリカ別独立並列計算法よりも低いが,その一
方で既存のプログラムに容易に組み込むことができ,並列計算機の構成によらず使用でき
るという大きなメリットを有 している。
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T4ble 2.3: Benchrnalk results of the pa,r'allel rio:rii.ritr-clecorr;.posccl N,{D ancl N'ln.N{D calctt-
lations on the PC cltrster.
Nu.rnber of processors Tlne per step [s] Speerlup Efficicncy l%]
Conuentional MD (Jor a, si,n'gle replicn systtrn,)
1
2
4
8
16
32
64
14.65
776
4.21
2.58
1.10
0.53
11.26
1.00
1.89
348
5.67
13.30
2767
56.78
94
87
71
83
86
89
MRII(D (Jor u 21-re'pli,ca s'ystent)
1
2
4
8
16
32
64
14.97
8.97
531
3.25
175
1.20
0.64
1.00
1.67
2.82
4.60
8.54
12.50
23.51
83
71
58
53
39
37
53
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Fig.2.14: Specdup verstls lllilllber of prO(lessors for(10111a,111-decoI1lpOSed卜ID a,1ld卜IRⅣID
usillg about 1 7-11■illioll―p′ミ`rticle systeln.
2.6 MRMD計算コー ドを用いた各種MRMD解析の実施
作成 したMRMD計算コー ドによる各種MRMD法解析を示す .
2.6.1 並列 レプリカ法を用いたα鉄中水素拡散の解析
並残レプリカ法によつて鉄中の水素の拡散係数の計算を行 う.水素の拡散係数DHはア
インシュタインの式 (2.58)を用いて,平均二乗変位 (nlean square disl)laccl■lenti MSD)の
時間
`に
関する変化率より求める.この解析では,10 1alのレプリカを用いる.1つのレプ
リカは1つの水素原子 と128個のBCC構造に配発した鉄原子からなる立方体形状のセル
である (Fig.2.15).境界条件として周期境界条1/1-を適用する.侵人型囲溶原子である水
素をレプ リカごとにBCC結晶内の異なる安定サイ トに配置する。原了・問ポテンシャルに
は鉄―水素系(38,39)のEAMポテンシャルを使用し,時間亥1み0.1‡ιlの速度ベルレ法を用い
て,20独)司 FF・5系を発展させた.この問,NOs6-Hoovcr(2.粉法により温度制御を行い,5001K]
のカノニカルアンサンブルを実現する.また比較として,同じ鉄―水素系レプリカをひと
つだ|す用いた単一レプリカ系分子動力学計算を2001p霧行う.当然ながら,同じサンプリ
ング数を得るのに,MRMD計算の10倍近くの時間を要する.
「 ig.216は,2つの手法を用いて得られた水素のMSDの時間発展を示すグラフである.
2つ″)llll線はよく一致しており,MRMD計算プログラムコー ドが正しく動作しているこ
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Fig. 2.15: Fe-H Cell. Red atom is a hydrogen, other atoms are irons.
とがわかる。つまり,10個のレプリカ系を用いた計算の統計誤差は,その10倍の長さの
分子動力学計算を行つた場合のそれと等しいことがわかる.MRMD計算を用いれば,同
じ計算時間でもレプリカ数を増やすことで,統計誤差を減らすことができる。
2.6.2 NEB法を用いたα鉄中水素拡散の活性化エネルギー障壁の解析
レプリカ間力がある場合のMRMD法のひとつであるNEB法を用いて,α鉄中水素拡
散の活性化エネルギー障壁とMEPの計算結果を示す。計算モデルには前述の並列レプリ
カ法による計算と同じものを使用する(鉄128原子,水素1原子).
NEB法に初期条件として与える初期経路としてレプリカ鎖の両端のレプリカ (始点と
終点のレプリカ)を線形につないだ経路を仮定した.始点と終点のレプリカではそれぞれ
水素をBCC鉄中の隣接するTサイ ト(四面体サイ ト)に配置する。このTサイ トが安定
サイ トであることは事前に確認している。両端のレプリカを含めたレプリカ数はⅣ=21
とする。NEBにおいて, レプリカ間力とレプリカ内力の和は以下の式で表される。
0.77)
第一項はポテンシャルエネルギー勾配による力の経路に垂直な方向成分であり,第二項
は,経路に沿つた方向にのみ作用する仮想バネによる力である。このレプリカ系を,構造
最適化手法であるFIRE法にのを用いて最適化する。最適化は,両端の固定レプリカを除く
民・=―(2堅
⊆二
篭勇坂警・
上量立
)⊥
十(弓)‖,
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Fig.2.16: Time evol■ltion of the mean sqtlare displacelllents of hydrogen ait0111s.SOlid
line is fl‐oⅡl the LIRⅣ[D calculation 、vi h ten replicas, and the dotted line is fl・oll■ the
conventional MD calculation(with One replica),whiCh required a ten fold illcrease in
COlllputation tillle.
η(Ⅳ-2)の自由度に対して実施し,各原子に対する力の大きさが1602[NI(104卜v/Å1)
以下に収束するまで行つた。
NEB計算で得られた結果をFig.2.17に示す.これは隣接Tサイ ト間の水素拡散経路
に沿つたエネルギー変化である。また,Fig.2.18に初期に仮定した経路と得られたMEP
を示す。両端のレプリカのエネルギーと鞍点に奎1達したレプリカとのポテンシャルエネル
ギー差から求めた拡散の活性化エネルギー障壁は 0.087卜V]であつた・ これはMRMDを
使用しない場合のNEB計算の結果と一致しており,N/1RMDの計算プログラムコー ドに
間違いがないことを確認した。これらより,本研究のMRMD計算プログラムコー ドによ
るNEB計算が正しく動作していることがわかる.
2.6.3 PIMD法を用しヽた量子効果を考慮したα鉄中水素拡散の解析
レプリカ問力が作用するMRMD法のひとつであるPIMD法を用いた,量子効果を考
慮した鉄中水素拡散の解析結果を示す.PIMD法では量子粒子と同型対応するファイマン
ビーズの重心にかかる平均力を利用して系を発展させる。ここでは,系に含まれる水素原
子および鉄原子をそれぞれ,Ⅳ個の仮想バネでつながれた仮想粒子からなるビーズによつ
て表現する。つまり,系にη lElの原子が含まれている場合には,合計ηxN個の仮想粒
子を扱 うことになる。それぞれの原子をを表現するビーズの重心位置の時間発展は以下の
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Frg. 2.17: Energy profile for H diffusion between the nearest-neighbor tetrahedral sites.
The both ends of the chain (solid sphere) are fixed at tetrahedral sites.
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Fig. 2.18: Initial guess and converged MEP obtained for different iterations (up to 313).
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古典運動方程式を用いて求める。
鶴√g(t)=(弓ο(rF,…。,rf)) を=1,…。,η, (2.78)
ここで,πぅとrf(ι)はそれぞれ,原子りの質量とその重心の位置である。rfおよびその
重心にかかる力珂9はそれぞれ,次式で表現できる。
rf=井力吻L
I=1
N
イ =ΣttI=
I=1
―井茎
●.79)
0.80)
ここで,Iはビーズ内の仮想粒子の番号であり,MRMD法におけるレプリカの番号でも
ある。すなわち,系に含まれるη個の原子すべてについて,それぞれの原子を表現する
ビーズ中の粒子りをレプリカ」内に配置することになる。結果として,各レプリカにはη
個の仮想粒子が含まれることになる.計算モデルには前述の並列レプリカ法による計算と
同じものを使用する(鉄128原子,水素1原子).ビーズ数 (レプリカ数)はⅣ=64とする。
Fig.2.19には温度300[K]で得られた水素原子の拡散の様子を示している。水素原子は
広がったビーズによつて表現されており,その分布形状が変化しながら拡散する様子が見
られ,直感的に量子効果が顕著であることがわかる.一方で,鉄原子は水素原子に比べて
重いので,仮想バネのバネ定数が大きく,ビー ズの広がりはほとんど確認できず,量子効
果が/Jヽさいことがわかる.
3001Kl,1000[K]における水素の拡散係数DHを水素のビーズの重心位置の平均二乗変
位から式 (2.58)を用いて求めた結果をTable。2.4に示す。なお比較のため,量子効果を
考慮できない通常の古典分子動力学法による結果も示している。これらの結果を比較す
ると,特に低温において量子効果が顕著になり,拡散係数が古典論に比べて3倍程度の大
きさとなることがわかる。したがつて,低温における水素拡散では,量子効果を陽に考慮
する必要がある
“
⇒。また,293[Kl,9731Klにおける水素の拡散係数の実験値がそれぞれ
0.87×10~4卜m2/司,2.63×10~4卜m2/司
“
場であることから,量子効果を考慮したMRMD
計算が妥当な評価をしていることがわかる。
2.6.4 マルチウオーカーメタダイナミクス法によるメタダイナミクス計算の高速化)
計算過程を視覚化しやすくするため,Fig.2.20に示すLennard―」onesポテンシャルの重
ね合わせで作成された一次元ポテンシャル曲面に対して,MRMD法のひとつであるマル
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Table 2.4: H Diffusivity at 300[K] & 1000[K]
Temperature 300[K] 1000[K]
0.83×10~4卜m2/司
0.29)く104卜m2/司
ロ フ
‐?．D
L   ―
(a)O fS
チウオーカーメタダイナミクス法を適用する。使用した具体的なポテンシャルエネルギー
関数 びを次式に示す。
Щ→=生
{(万
三≒可)2(万三L可)]十生{(万三L可)つ
―
(万モL房)]に鴫
ここで,χ∈(0.0,10・0)[Ål,,rl=o.0[Å],r2=10・01Å]とし,ε=0・01031eVl,σ=3.4[Å],
とする.このびの形状はFig.2.20中の太線に示す通りである.
Fig.2.20(a)には,左のポテンシャルの谷から単一ウオーカーのメタダイナ ミクス計算
を実施 した際の,ポテンシャルエネルギー曲面をガウス関数で埋めていくプロセスを示
す。この際に使用するガウス関数 υ(")は以下の通 りであり,それぞれのパラメータ値は
ω=5.10×10~51eVl, δχ=0・03[Å]とする。
υ(″)=ω exp(―上≒テ誌多」こ) (2.82)
ここで■。はガウス関数の中心であり,分子動力学法によるサンプリングのπの平均位置よ
り決まる.左のポテンシャル谷を埋めるのに1000メタダイナミクスステップ,2つのポテ
ンシャルの谷を埋めるのには2000ステップかかつていることがわかる。次に,Fig.2.20(b)
にはマルチウオーカーメタダイナミクス法による結果を示す。最初2つのウオーカーをそ
れぞれ別の谷に配置 し,計算を実施する。その結果,それぞれの谷は並列して独立に埋
PIMD
MD
2.37×10~4[cm2/s]
2.39×104卜m2/司
Fig. 2.19: Determination of H diffusion in bulk
scheme. Black and gray spheres represent Fe and
CD
Jh  ―   J
(c)60 fs
Fe using PIMD based on the MRMD
H particles,respectively.
Ч フ
Jh   ⌒
(b)30 fs
まっていき,単一ウオーカーの場合の約半分の1000ステップで2つのポテンシャル谷を
埋める成功した。また,2つのポテンシャルの谷が埋まった後は,2つのレプリカ間で現在
のポテンシャル曲面の情報交換が行われ,その後も正しく計算が進行した。これにより,
MRMD計算でのマルチウオーカーメタダイナミクス法が正しく機能していることが示さ
れた。
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2.6.5 MRMD法におけるAB法の動作確認
AB法の動作確認については,並列レプリカ法,マルチウオーカーメタダイナミクス法
についての動作確認をすることと等価であり,ここでは実施 しない。
2。7 結言
本章では,時間スケール拡張を目的としてAdaptive―boost(AB)法を開発 し,鉄結晶中
の炭素原子の問題に適用することにより,その精度,効率,正当性について議論した。ま
た,マルチ レプ リカ分子動力学法を統合 して単一のプログラムで実現することのできる
MRMDフレームワークを提案 し,それを実際に計算機上で実現するとともに,いくつか
の問題に適用 し,その動作確認を実施 した。
61
参考文献
(1) M. Tuckerman, B.J. Berne, and G.J. Martyna. Reversible multiple time scale molec-
ular dynamics. The Journal of Chemi,cal Physi.cs, Vol. 97, No. 3, pp. 1990-2001,
1992.
(2) S. Nos6. A unified formulation of the constant temperature molecular dynamics
methods. The Journat of Chern'ical Physi,cs, Vol. 81, No. 6, pp. 511-519, 1984.
(3) W.G. Hoover. Canonical dynamics: Equilibrium phase-space distributions. Physical
Reu'iew.4, Vol. 31, No. 3, pp. 1695-1697, 1985.
(4)G.J.Martyna,M.E.Tuckerman,D.J.TObias,and M.L.Klein.Explicit reversible
integrators for extended systems dynamics. Moιθc%Jαr Pんνstcs,Vol.87, INo. 5, pp.
1117-1157,1996.
(5) M. Parrinello and A. Rahman. Polymorphic transitions in single crystals: A new
molecular dynamics method. Journal of Appli,ed Physi,cs, Vol. 52, No. 12, pp.7182-
7190, 1981.
(6) A.F. Voter. Hyperdynamics: Accelerated molecular dynamics of infrequent events.
Physi,cal Reui,ew Letters, Vol. 78, No. 20, pp. 3908-391I, t997.
(7) R.A. Miron and K.A. Fichthorn. Accelerated molecular dynamics with the bond-
boost method. The Journal of Chemi,cal Physi,cs, Vol. 119, No. L2, pp. 6210-6276,
2003.
R.A. Miron and K.A. Fichthorn. Multiple-time scale accelerated molecular dynamics:
addressing the small-barrier problem. Physi,cal Reui,ew Letters, Vol. 93, No. 12, pp.
128301-1-4, 2004.
S. Hara and J. Li. Adaptive strain-boost hyperdynamics simulations of stress-driven
atomic processes. PhEsi,cal Reu'iew B, Vol. 82, No. 18, pp. I84It4-7-7,2010.
6)
0)
62
(10) M. Kotrla. Numerical simulations in the theory of crystal growth. Computer Phgsi'cs
Communi,cat'ions, Vol. 97, No. 1, pp. 82-100, 1996.
(11) A. Laio and F.L. Gervasio. Metadynamics: a method to simulate rare events and
reconstruct the free energy in biophysics, chemistry and material science. Reports
on Progress i,n Physi,cs, Vol. 71, No. 12, pp. 126607-726623,2008.
(12) M. Bonomi, D. Branduardi, G. Bussi, C. Camilloni, D. Provasi, P. Raiteri, D. Dona-
dio, F. Marinelli, F. Pietrucci, R.A. Broglia, et al. Plumed: A portable plugin for
free-energy calculations with molecular dynamics. Computer Physi,cs Communi,ca-
t'ions, Vol. 180, No. 10, pp. 1961-1972,2009.
(13) J. Wang, J. Li, S. Yip, S. Phillpot, and D. Wolf. Mechanical instabilities of homo-
geneous crystals. Phys'ical Reui,ew B, Vol. 52, No. 17, pp. 12627-12635, 1995.
(14) J.C. Wang, S. Pal, and K.A. Fichthorn. Accelerated molecular dynamics of rare
events using the local boost method. Phgsi,cal Reu'iew B, Vol. 63, No. 8, pp. 085403-
1-9,2001.
(15) J. Li, P.G. Kevrekidis, C.W. Gear, and I.G. Kevrekidis. Deciding the nature of
the coarse equation through microscopic simulations: The baby-bathwater scheme.
SIAM reu'iew, Vol. 49, No. 3, pp. 469-487,2007.
(16) J. Eapen, J. Li, and S. Yip. Statistical field estimators for multiscale simulations.
PhEsi,cal Reui,ew 4 Vol. 72, No. 5, pp. 1-16, 2005.
(17) H. Mehrer. Di,ffusi,on 'in soli,ds: fundamentals, methods, materi,als, di'ffusi'on-
controlled processes. Springer Verlag, 2007.
(1S) A.E. Lord Jr and D.N. Beshers. The mechanical damping of iron from room tem-
perature to 400'C at 7 megacycles/sec. Acta Metallurg'ica,, Vol. 14, No. 12, pp.
7659-167z 1966.
(19) T.T. Lau, C.J. Forst, X. Lin, J.D. Gale, S. Yip, and K.J. VanVliet. Many-body
potential for point defect clusters in Fe-C alloys. PhEsi,cal Reui,ew Letters, Vol. 98,
No. 21, pp.215501-1-5, 2007.
63
(20)小岩昌宏,中島英雄.材料における拡散:格子上のランダム・ ウォーク.内田老鶴圃 ,
2009.
(21)DoE.Jiang and E.A.Carter.Carbon dissolutiOn and difusion in ferrite and austenite
tOm■rSt principles.PんνsづcαJ Rθυづθυ B,Vol.67,No.21,pp.214103110,2003.
(22)JoKo Stanley.Lηsαcιづοηs.スmθれcαη Lsιづυιθげ νjηづηg,νθサαJ;%ηづcα:αηα
Pθtrθ;θ%η2」『 ηgづηθθrs,猛ヽ)1. 185,p.752,1949.
(23)R.Po Smith.節αηsαcι
`Oη
S.Иmeれcαη Lsιづ%ιθ げ 拗 ηづη,〃θιαJJυηづεtt αηご
Pθj,υJθttηQ」『 7ιgづηθθにs,石ヽol. 105,No.224, 1962.
(24)C.Ao Wert.Difusion coemcient of c in α―ir n.PんνsづεαJ Rθυjθυ, bヽl.79,No.4,pp.
601-605, 1950.
(25)Wo R.ThomaS and G.M.Leako PんづJθsοpんづcαJ″αgαzづηθ,Vol.986,No.45,1954.
(26)R.E.Maringer.力鶴鶴酬げ 4PPあCα Pんνsづct Vol.2375,No.31,1960.
(27)M.Po Allen and M.Ro Wilsono Computer simulation of hquid crystals.んzrηαιげ
COttυιCr―αづごθα πθιccυ;ar αθsづgη,Wiol.3,No.4,pp.335-353, 1989.
(28)D.■enkel and B.Smit.びηαθ%ιαηαれθ mθιccしιαr sづ鶴鶴Jαιづοη「/ratt αむοttιんms;ο
Oppあcαι
`ο
ηs. Acadelnic press,2001.
(29)H.JOnsson,Go Mills,and KoW.Jacobsen.Ⅳ鶴むθα θJαsιjc bαη πθιんοαルr fηαづη
πづηづπ鶴鶴θηθην pα;んSげιttηSづιづοηsづηr β.工3θttθ,σ.αccοιり,D.F.のたcr ρお・ソ′
ααssづcαJ αηα Oυαηj%協Dνηαπづcsづη θοηごθηsθα Pんαsc駒鶴υιαιづοηs.World Scientinc,
Singapore,1998.
(30)G.Henkelman and H.」onss6n.ImprOved tangent estimate in the nudged elastic
band method for inding minimum energy paths and saddle points.TんθんυrηαJげ
ChemづcαJ Pんνstcs,Vol. 113,No.22,pp.9978-9985,2000.
(31)R.P.Feynman,A.R.Hibbs,and D.F.Styer.o%αηιttm νecんαηづcs αηd PαιんLι″鶴おr
Ezιθηαθα Eαづιづθη.Dovei Publications,2010.
64
(32) M.E. T\rckerman. Path integration via molecular dynamics. Quantum Si,mulati,ons of
Compler Many-Body Systems: From Theory to Algorithms (Grotendorst, J., Marr,
D. and Muramatsu, A., Eds.), Vol. 10, No. 1, pp.260-298,2002.
(33) A.F. Voter. Parallel replica method for dynamics of infrequent events. Physi'cal
Reui,ew B, Vol. 57, No. 22, pp. 13985-13988, 1998.
(34) Y. Sugita and Y. Okamoto. Replica-exchange molecular dynamics method for protein
folding. Chemi,cal Physi,cs Letters, Vol. 314, No. 1-2, pp. 141-151, 1999.
(35) Y. Sugita, A. Kitao, and Y. Okamoto. Multidimensional replica-exchange method
for free-energy caiculations. arXi,u preprint cond-mat/0009120, pp. 1-13, 2000.
(36) A. Laio and M. Parrinello. Escaping free-energy minima. Proceedi,ngs of the National
Academy of Sci,ences of the Uni,ted States of Ameri,ca, Vol. 99, No. 20, pp. 12562-
L2566,2002.
(37) S. Plimpton, et al. Fast parallel algorithms for short-range molecular dynamics.
Journal of Computati.onal Physi,cs, Vol. 117, No. 1, pp. 1-19' 1995.
(38) M.I. Mendelev, S. Han, D.J. Srolovitz,, G.J. Ackland, D.Y. Sun, and M. Asta. De-
velopment of new interatomic potentials appropriate for crystalline and liquid iron.
Phi,losophi,cal Magazi,ne, YoI. 83, No. 35, pp. 3977-3994, 2003.
(39) H. Kimizuka, H. Mori, and S. Ogata. Effect of temperature on fast hydrogen diffusion
in iron: A path-integral quantum dynamics approach. Physi,cal Reui,ew B, Vol. 83,
No. 9, pp. 094110-7-7, 2017.
(40) E. Bitzek, P. Koskinen, F. Gd,hler, M. Moseler, and P. Gumbsch. Structural re-
laxation made simple. Physi,cal Reui.ew Letters, Vol. 97, No. 17, pp. 170201-L-4,
2006.
(41) H. Kimizuka and S. Ogata. Slow diffusion of hydrogen at a screw dislocation core
in alpha-iron. Physi,cal Reu'iew B, Vol. 84, No. 2, PP. 024I76-L-6,20I-t.
(42) M. Nagano, Y. Hayashi, N. Ohtani, M. Isshiki, and K. Igaki. Hydrogen diffusivity
in high-purity alpha fuon. Scri,pta Metallurg'ica, Vol. 16, No. 8, pp. 973-976, 1982.
65
第3章 転位芯における侵入型固溶原子の
拡散メカニズム
3.1 緒言
前章においてAB法の有効性を確かめるためにα鉄バルク結晶中における炭素拡散を解
析したが,本章では結晶の線欠陥である転位芯での侵入型固溶原子の拡散メカニズムにつ
いて議論する。まず,AB法を用いてα鉄の転位芯中における炭素拡散の解析を行い,得
られた知見から,様々 な結晶構造や侵入型固溶原子について転位中の拡散のメカニズムを
考察する。
これまで,転位芯における侵入型固溶原子の拡散メカニズムー般に関して,原子レベル
から議論した研究は見られない。原子拡散の専門書(1'つにも,十分な記述は見られない。
しかし,転位芯における侵入型固溶原子の挙動の理解は,侵入型固溶原子が転位運動に与
える影響や,結晶中での侵入型固溶原子の拡散経路を特定する上で不可欠であり,固溶原
子を添加することによって,機械的特性を制御している多くの構造材料の変形メカニズム
を理解する上で重要である。
~0。
例えば,ひずみ時効の時定数は,固溶原子が拡散して転
位まわりにコットレル雰囲気を形成する時間と強く関係している
“
).
3.2 α鉄転位芯における炭素原子の拡散メカニズム
侵入型固溶原子が結晶中の転位や粒界といつた欠陥にトラップされ,その中でバルク結
晶中よりも高速に拡散することが常識的に議論されている(1'単'8-1動.特に,転位線方向
の高速拡散は高速パイプ拡散と呼ばれる(10。しかしながら最近の理論研究において,α鉄
中水素のらせん転位芯での転位線方向拡散は,バルク結晶中よりも遅くなることが明ら
かにされており(10,必ずしも転位線に沿つて高速に拡散するとは言えない.したがって,
パイプ拡散がバルク結晶中拡散よりも高速であることを仮定して議論することは危険で
あり,それぞれの場合について原子レベルから慎重に検討しなければならない。ただし,
少なくとも侵入型固溶原子が転位や粒界にトラップされることに関しては,著者の知る限
りではその反例は見当たらない。
バルク結晶中の拡散係数に対して転位線方向に拡散係数が大きく変化するというパイプ
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拡散モデルを仮定すると,転位密度ρを含む結晶における有効拡散係数テンソル Deflcct市e
と無欠陥完全結品中の拡散係数テンソルDhttたcとの差は,転位芯での転位線方1旬のスカ
ラ拡散係数 Dcoreと祗位線方向ベクトルξを用いて次式で表すことができる.
Deffective * Dlurri"" : P52 Dror"€€t, 侵・1)
ここで,すべての転位はξ方向に伸びていると仮定しており,ρは結晶中の転位密度で
あり,δは転位芯の直径である。このモデルには,転位をパイプとして扱 う考え方は反映
されているものの,転位のバーガースベクトルbの情報が含まれておらず,転位の性格に
対する依存性は考慮されていない。
このようなパイプ拡散のモデルが正しいかどうかを原子レベルから検討することに力Eえ
て,転位のパイエルス応力が低く転位が動くときに,転位にトラップされている侵入型溶
質原子は転位と一緒に動き,協調運動をすることが予想されるが,このプロセスの原子レ
ベルでのメカニズムも興味深い .
そこで本節では,AB法による原子レベルの拡散解析や結晶構造の幾何学解析によつて,
α鉄における各種転位中の侵人型炭素拡散のメカニズムを原子レベルから調べることによ
り,上記パイプ拡散の仮定の妥肖性や協調運動のメカニズムを調べた,これまでの常識に
反して,炭素の拡散速度がバルク結晶中に対して大きく変化する方位は,転位線方向ξで
はなく,バー ガースベクトルbとは別の共役な方向 (共役バーガースベク トル方向)c方
向であることがわかつた。これを具体的に表現すると次式のようになる.
Dettct市e~Dl就tke=ρδ2,core ccT 伸・勾
以降では,このcを共役拡散方向 (cottugate dihsion direction;CDD)と呼ぶ。cはξ
とは無関係であり,バー ガースベク トルbとすべ り面の方位 筒のみの関数である.これは
cが,転位線の具体的な形状や性格ではなく,結晶の幾何構造にのみ依存していることを
示 している.以下,その結論に至るまでの解析結果について具体的に示す .
3.2.l AB法および分子動力学法による刃状転位芯での炭素拡散解橋
3.2.1.1 解析モデルおよび計算条件
ここではAB法または分子動力学法を用いた刃状転位芯中の炭素拡散現象の解析について
述べる。計算モデルには,α鉄の原子モデルセル1.4×15×4inll■(2[11コ×3011111×0Flq)
の中心に,b=[111lα/2,ξ=111劉ハんを持つた刃状転位を導入したモデルを用いる(Fig.
3.1).なお,11111,Flq方向のモデル端は固定もしくは自由境界 (自由表面)とし(Fig.
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[110]+
o>
[112] - [111]
(→
L.4[nm]
'l"u
[110] [111]
(b)
Fig. 3.1: Simulation model. (a) Side view from slip plane. (b) Top view from slip plane.
Small particle is carbon and the others are irons.
Dislocation line
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3.1(a)),転位線方向 111列には周期境界条件を適用する(Fig.3.1(b))・αは格子定数であ
る。したがつて,この刃状転位はすべり面(110)(単位法線ベクトルη=Flqハカ)上に
ある.以降, この節で扱 う転位はすべてこの面上にあるものである.
次に,刃状転位の転位芯に侵入型目溶原子として炭素を一つ挿入 し,AB法もしくは ,
比較的高温においては通常の分子動力学法を用いて,炭素の拡散挙動を解析する.間手法
において,Nos6-Hoover熱浴(15,10を使用 して温度一定のカノニカルアンサンブルを実現
する。また,原子間ポテンシャルには前章で用いたものと同じ鉄―炭素系のEAMポテン
シャル(1つを使用する.拡散解析を実施する前に,FIRE法(18)を用いてモデルの原子構造
の構造緩和を行 う.計算は200[K]～1000[K]の温度範囲における各種温度下で実施する.
AB法の集団変数には炭素原子の位置ベク トルの [11コ方向への射影 7・「 laを採用する.サ
ンプリング数をκ=105とする.運動方程式の数値積分の時間ステップを△チ=2謳司と
する。
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Fig.3.2:Boost energy isosurLces of△yt潔J.Black clouds indicate the positions of Fe
atoms.Wierticil dotted line and dashed circle indicate dislocatiOn line and initial position
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3.2.1.2 転位芯における炭素の拡散経路
Fig.3.2は温度 2001K]において 19個目のブース トポテンシャル △ytRJまでを加算 し
た,全ブース トポテンシャルの和の等値面を転位のモデル中に示したものである.この図
はAB法によつて炭素の移動と同時にブース トポテンシャルを埋めた図であるが,そのポ
テンシャル等値面は炭素の拡散の軌跡をも示している.ここではまず,転位芯での拡散経
路を抽出することだけを目的とし,モデル両端を固定することで転位運動を拘束 して角牢析
を行つている.その拡散軌跡を見ると,転位線方法ξではなく,前述のCDD方向 (共役
拡散方向)へ拡散していることがわかる。この方向の具体的な結晶方位をFig.3.3の右下
図に示す。これは(110)すべり面上の転位のバーガースベクトルと共役な方向である。具
体的にはそれぞれ,c=111司ハ源,ξ=[11コハん,b=[111lα/2である。したがってこの
拡散は,式(3.2)で記述されるべきものである。
CDDに転位線が向いている特別な混合転位以外の一般的な転位の転位芯では,CDDヘ
の炭素の連続的な拡散移動が生 じたとすると,転位が静止 している場合には,炭素は転
位芯から離れていくことになる。しかしながら,炭素は転位 との引力相互作用があるた
め,転位芯からの距離をとる方がエネルギー的に不利であり,自発的にこのような炭素
のCDD方向への連続的な拡散は生じない。結果として炭素は,かなりの時間転位芯での
CDD方向のパスに沿つて転位芯を中心に行つたり来たりし,時折転位線方向の高いエネ
ルギー障構を乗 り越えて,隣接するCDDパスに移ることで,転位線方向への遅いパイプ
拡散をするのみである.しかしながら,このBCC結晶中の刃状転位のようにパイエルス
バリアが低く,非常に動きやすい転位に炭素原子が トラップされた場合には,炭素の拡散
と同時に転位の運動についても考える必要がある.転位が移動できる場合には,転位線の
移動速度ベク トルυdЫとCDD方向と炭素の移動速度ベク トル υgDDとの相対速度ベク ト
ルυ=υdd~υgDDの方向が転位線方向と平行であれば,炭素は転位線ベク トルの方向へ
も比較的早く移動することが可能であるはずである.実際に,モデル両端を自由境界とし
て,転位の運動を許容 して実施 した解析では,転位運動をともなう転位線方向への炭素拡
散が見られた。この具体的な結果については後述する .
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Fig. 3.3: Illustration of conjugate channeling effect in dislocation core diffusion. Black
arrows indicate the carbon diffusion path through bulk lattice (O-site) along [111] and
black dots indicate the O-site along the path. Red arrows indicate the carbon diffusion
path through dislocation core along [111]. trp is the maximum dislocation core length
which can be dragged by single carbon atom (See text for details). The dislocation loop
is located between l/th and l/+lth plane as shown in upper right figure. A carbon needs
to move half plane higher than the N+1th atomic plane and pass through two O sites.
Lower right figure show the relation between conjugate diffusion vector c and Burgers
vector b.
Fig.3.3はこれ らのことを総合 して示 した概念図である.すべ り面に転位ループが存在
し,そこに炭素原子が トラップされる.トラップされた炭素原子は転位線方向が異なる転
位ループの場所に依らず常にCDD方向に拡散する.それと同時に転位ループは炭素原子
を転位芯内に保つように,その形状を変える。図中右上の図は,解析結果から得 られたバ
ルク結晶中および転位芯付近の炭素拡散時のすべ り面に垂直な方向への炭素原子の変位
を示 している。黒の矢印で示 した経路は,バルク結晶中で隣接 ○サイ トを経由して拡散
する場合の拡散経路であり,鉄のある(110)原子面 (図中のⅣ+1面)に存在する炭素原
子は,そのとなりの (110)原子面とのちょうど中間を経由して,ホップするような形で拡
散 していく.これに対 して,転位芯では,赤の矢印で示すように,鉄の (110)原子面内に
ほぼ平行に転位ループがある面に近づくようにアーチを描いて拡散する。
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3.2.1.3 炭素と転位の協調運動
同じモデル同じ温度下で,今度はモデル端を自由表面にして,刃状転位の動きを拘束
しないで実施した解析結果をFig.3.4に示す。図より,刃状転位が炭素原子を転位芯に ト
ラップしながら移動することで,炭素原子の転位線方向への輸送が実現されていることが
わかる。このような現象が起こるためには,刃状転位の可動性が高いと同時に転位が炭素
をトラップする際に得られるバインディングエネルギーが高いことが必要となるが,実際
にα鉄の刃状転位のパイエルス障壁やパイエルス応力(23[MP司
“
))は非常に低く, さら
には本ポテンシャルを用いて評価した刃状転位の炭素原子に対するバインディングエネル
ギーは0.96卜V]と大きい。このように,刃状転位と炭素原子は協調 して運動することか
ら,これらをまとめて,熱振動によリランダムウオークを行 う要素からなる “分子",ま
たは “複合体"として捉えることができる。
この“分子"の大きさを示す特徴長さは,炭素原子と協調運動する転位線の長さである.
これは以下のようにして大まかに見積もることが可能である.まず,炭素と転位線 (転位
芯)との距離をごとして,α=0からご=∞の範囲において求めたポテンシャルエネル
ギーび(α)の傾きの最大値から,炭素―転位間の引力の最大値を求める。
凡Ⅸ≡野X写 o.3)
これは,いわゆるZenerのピンニングカである。本ポテンシャルを用いて評価 した結果 ,
民nax蟹1.0卜V/nm]とな つ た.パイエ ル ス応 力 を 7PN=231MP司とす る と,Zenerのピ ン
ニングカにより炭素と協調運動できる転位線長さ五D(Fig.3.3)は,
ZD % :質
:[ 
蟹 501nm]
2.0[μsI
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と求められる。すなわち繰 り返 しになるが,炭素原子は転位運動に影響を与え,また同時
に転位が炭素の運動に影響する.これまでの,転位 と炭素挙動に関する議論の多くでは ,
止まっている転位に対 して,炭素がどう拡散 していくのかとい う描像が使われることが
多かったが,本解析結果に示すとお り,実際は両方の運動を同時に考慮 して議論する必要
があり, この点においてパラダイムシフ トが必要である。この転位 と炭素の協調運動は ,
塑性変形を考えるにあたり新たな要素を考慮する必要があることを示唆している。主と
してせん断応力を駆動源にする転位の運動と,濃度勾配,応力の静水鷹成分の勾配,ポテ
ンシャル勾配を駆動源 とする溶質炭素原子の運動との間に強い相関があるとい うことは,
これらの駆動源の間にも強い相関があるということを意味する.これはこれまでほとんど
議論されていない.例えば,鉄中に炭素原子の濃度勾配があれば,それによつて炭素が駆
動され,転位を運動させる駆動力を発生させる。また逆に,系にせん断応力を作用させて
転位を駆動させれば,それによつて炭素が運搬 されることになり,それが炭素の濃度分布
を変化させる。このことから塑性変形時の応力を考える場合には,転位 と炭素との協調運
動を考える必要があり,それぞれを個別に取り扱 うことは意味をなさない。なお,これま
ででこのような協調運動を取 り扱つた理論解析はないが,電子頭微鏡による転位運動の観
察からそれが示唆されている(10.
さらに協調運動は,炭素が転位まわりに形成するコットレル雰囲気の形成メカニズムに
ついても新たな要素を考慮する必要があることを示唆している。これまで転位への炭素の
偏析は,転位に対して炭素がアプローチし,転位の運動を大きく制限するという描像が用
いられているが,転位 と炭素が協調 して運動できるならば,転位が炭素を取 り込んだ後も
転位はある程度動いて,付近の炭素を取 り込むことができるはずである.
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Fig. 3.5: Temperature dependence of carbon diffusivity, D6 in a-iron. MD and accelerated
MD (AB) (20) results are displayed with fi.lled and open symbols, respectively. Results in
bulk lattice, in fixed edge dislocation core, and in free dislocation core are displayed
with circles) squares) and triangles, respectively. Additionally, the results of the case of
two carbon atoms in free dislocation core are displayed with diamonds. The lines are
polynomial fits as guide to the eye.
3.2.1.4 拡散係数の温度依存性とエン トロピー効果
前章同様,式(2.58)に示すアインシュタインの式を用いて,刃状転位芯での炭素の拡散
係数 とその温度依存性を評価する.Tc(ι)は炭素の時間ιにおける位置である。Fig.3.5に
その評価結果をアレニウスプロットの形で示す。刃状転位 と炭素が協調運動する場合の炭
素原子の拡散係数Dc(赤線)は,バルク結晶中のそれに比べ高い。また拡散係数の温度依
存性はアレニウスプロットにおいて線形ではなく,曲率を持つ。これは,活性化自由エネ
ルギーに温度依存性があること意味している。Dc(T)は前章の式 (2.59)のアレニウスの
式の形でも表わすことができる。式 (2.59)とFig.3.5の傾きから,活性化エンタルピー
は一般的には温度の関数として ,
〃(T)=―たB
∂ln(Dc(T))
Bulk latuce●(MD)O(AB)
Fixed edge dislocation■(MD)[コ(AB)
Edge dislocation▲(MD)△ (AB)
Edge dislocation(2 atoms) a (MD) O (AB)
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と求めることができる。求めた活性化エンタルピーを温度に対してプロットしたのがFig.
3.6(a)である。そ してこの活性化エンタルピーを式 (2.59)に代入 し,活性化エン トロピー
S(r)の変化を求めたのがFig.3.6(b))である。
活性化エンタルピーは温度が高くなるに従つて急速に減少 し,高温において一定値に収
東 しつつあることがわかる.また活性化エン トロピーも温度に対して同様の挙動を示 して
いる.同様の挙動は,iagileな特性を示すガラス物質の緩和ダイナミクスのエン トロピー
の温度依存性にも見られる(21-2o.
この活性化エンタルピーの温度に対する変化が何に起因するものかを確かめるため,モ
デル端の原子を拘束することにより転位運動を拘束して,同様に炭素の拡散係数の温度依
存性を求める。その結果がFig.3.5中の青線である。バルク結晶中拡散 と同様,アレニ
ウスプロットにおいて線形関係を示しており,活性化エンタルピーの温度依存性が見られ
ない。このことから,転位の動きが活性化エンタルピーの温度依存性の原因になっている
ことがわかる。この〃(T),S(T)の温度依存性は,温度によつて次第に変化する本Hの遷移
のようなものではないかと想像でき,低温から高温に至るにしたがつて,現象が溺体結晶
El■様拡散から液体中様拡散に近づいているとも考えることができる.
3.2.2 拡散経路の原子構造解析
ここでは,原子構造の観点から上記動力学計算によつて示された拡散経路について詳し
く考察する。まず,動力学解析で用いた刃状転位モデルを用いて議論する.転位を挟む隣
接 (110)面,/1/とⅣ幸1原子面の闊係を描いたものをFig.3.7に示す.図からわかるよう
にそれぞれの (110)原子面内で,1111]および 111コの2方向に進路のような幅の広い直線
的なスペース (1卜plane―avelluc)が存在することがわかる.転位芯から離れた完全結品の
箇所では,ⅣとⅣ+1原子面内 [11理の in pla,Ile―押enueはFlq方向から見て互いにずれ
てお り,互いの in―plane―avenlleを相殺する形になっている.炭素原子が転位芯ではない
完全結晶Lltのこの2面間に存在 しても,ずれた2面により111司方向に伸びた広いスペー
スは存在 しないので,[1111方向への拡散エネルギー障壁は高くなる.そして,相対的に
○サイ ト経由での拡散の方が拡散障壁が小さくなり,○サイ ト経由の拡散経路が選択され
る.同様のことは [1111方向についても言える.
一方,転位芯付近においては先ほどの2面はバーガースベク トル方向に互いにシフ トす
る(本モデルの場合,(111)方向 .転位芯位置ではそれぞれの原子面での in planc―venue
がちょうど重なり,Fig.3.7左図に示すように1111方向に2面にわたる広い直線的なス
ペース (a1/enuc)が現れる。この方向は転位のバーガースベク トル方向 (すべ り方向)と
共役なすべ り方向である.バー ガースベク トルが (1lI)の場合には,今度は (111)方向に
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Fig. 3.6: Temperature dependence of (a) activation enthalpy and (b) activation entropy.
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Fig.3.7: Cottugate difusion avenue in edge dislocation core. Blue and green dOts indicate
the atOms On Ⅳth and Ⅳ+lth(110)planeS,respectiКly.R d dashed lines indicate the
COttugate difllsiOn avenue in the dislocatiOn core.
Ⅳenueが現れる。このようにバーガースベク トルの方向とNenueが現れる方向には,共
役な関係がある。ここで使用した共役拡散方向(CDD)とい う名称にはその義を含めてい
る。したがつて,侵入型炭素原子がこの広い a■renueに沿つて高速拡散することが容易に
想像できる。なおここでは,あくまで拡散するための空隙の大きさによつて炭素原子の高
速拡散を説明したが,空隙の広さだけでなく,鉄原子と炭素原子との原子間の相互作用が
拡散を支配する因子であることも当然考えなくてはならない。上記AB法の解析より,鉄
中炭素の場合には,この因子を考慮 してもやはりこのavenueが高速拡散経路であること
がわかるが,炭素以外の他の侵入原子や鉄以外の他の結晶材料中でも同じことが言えるか
どうかについては,それぞれの場合について原子間相互作用の特徴を考慮 しながら慎重に
議論する必要がある。これについては後の節で議論する。
ここまでは刃状転位のモデルを用いて説明をしてきたが,Ⅳenueの方向はあくまでバー
ガースベク トルの方向と関連してお り,転位線の方向には依存しない。したがって,混合
転位, らせん転位など転位の性格に依 らず同じ方向が Ⅳenueとなる.Fig.3.8にそれぞ
れの転位芯に現れるavenueを示す.ここから,らせん転位などⅣenueの方向と転位線方
向との角度が大きな転位では,侵入型固溶原子が転位芯で高速に動ける距離が短く,その
一方で,それらの方向が一致する特別な 71°混合転位の場合には,その距離は転位線の長
さに等しくなることがわかる。転位芯における侵入型固溶原子の高速拡散経路の長さはお
?
?
??
C[1lI]
b11111
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よそ以下の式で表わされる。
ιM蟹 2rc(ξ) い.6)
71-(ξoC)2
ここで,rc(ξ)は転位芯の半径である.五Mはcとξが平行の場合 (71°混合転位の場合)の
み発散し,高速拡散経路の長さが転位線の長さに等しくなることがわかる。また,この71°
混合転位芯内の炭素の拡散係数,cを分子動力学計算求めたところ,300[Klにおいて2.26×
107卜m2/司となり,前述した刃状転位芯における炭素拡散係数 2.07×10~7卜m2/司(Fig.
3.5)とほぼ同じとなつた.これは,転位の性格に依らず高速拡散経路に沿って同じ高速拡
散現象が生じていることを証明している。なお,らせん転位においても,転位の動きを拘
束しないで,上記刃状転位の場合と同様の解析を実施した結果,CDDに沿つて炭素が拡
散することが確認できた.また, らせん転位に関してはパイエルスバリアが大きいため,
転位と炭素原子との協調運動は見られなかつた。
Fig. 3.8: Geometries of (a) curved dislocation core, (b) screw dislocation core, and (c)
mixed dislocation core along c[111](71'dislocation). BIue and green dots indicate the
atoms on l/th and N+1th (110) planes, respectively. Black lines are the eye guides for
the dislocation cores. Red dashed lines indicate the conjugate diffusion avenue along
c[111] in the dislocation core.
(b)(a)
醐
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3.2.3 外部負荷下での転位芯炭素拡散
先に考察 したとおり,71°混合転位でない場合,侵入型固溶原子の輸送には転位の移動
が不可欠である。それには駆動力が必要であるが,その駆動力として2つを考えることが
できる。一つは,侵入型EAIl溶原子の濃度勾配に起因する熱力学的駆動力である。この濃
度勾配によつて,侵入型固溶原子にその勾配の方向への駆動力が作用する.その方向が
CDDと異なる場合には,侵入型固溶原子への駆動カベク トルの転位線に垂直でかつすベ
リ面内方向の成分が転位に駆動力を与え,それが転位のパイエルス応力を超える場合には
転位を運動 させる.結果として,侵入型圏溶原子が輸送されることになる。もう一つは ,
外部からの応力に起因する駆動力である。転位を運動させるのに十分な応力下では,転位
が応力場から受ける力によつて動き,それにより侵入型固溶原子の輸送方向を制御するこ
とが可能である。後者を実際に確かめるため,炭素原子1つを転位芯に配置した刃状転位
モデルの1112方向の自由表面にFig.3.9右下に示す方向 [II司にせん断応力 0.81GP司を
付加 して,温度 300[K!でAB法による計算を行 う.この時の一つの状態を取 り出したも
のがFig.3.9であり,侵入型圏溶原子が転位線の中心には存在 しないことがわかる。こ
れは転位が応力の影響を受けたため炭素 と転位の作用力の平衡位置がバーガースベク ト
ル逆方向 謳I司に移動 したためである.これにより,炭素は常に転位芯への移動を駆動さ
れるため,FI司方向への移動の頻度が上がり,結果として炭素と転位の協調移動はFI理
へ駆動される.
AB法による計算の結果をFig.3.10に示す.結果が示すように炭素の転位の III司への
協調運動が実際に確認 された。先ほど評 fal‐した転位 と炭素原子との引力を超える力が転位
に作端した場合転位は炭素とともに動かないため,このような現象は見られない.しかし
それよりも小さい応力では,応力によって転位 と炭素の平衡位置をず らし,このように炭
素と転位の協調運動の移動方向を制御することができる.
3.2.4 複数の炭素原子が刃状転位芯に存在する場合の転位芯拡散
これまでの刃状転位 と炭素原子の協調運動については,単一の炭素原子が転位芯に ト
ラップされた場合についてのみ議論を進めてきたが,実際の材料中では多数の炭素原子が
転位芯に トラップされているはずであり,その場合について議論を拡張する必要がある。
そこでここでは,炭素原子が複数 トラップされた場合の,転位線 と複数炭素原子からなる
“分子"の挙動について考察する。まず,転位線の長さLDの部分に トラップされた炭素原
子が2つの場合を例として考える。この場合,“分子"は転位線と2つの侵入型固溶原子の
3つの要素によつて構成されていると考えることができる。なお,2つの炭素原子の距離
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Fig. 3.9: Dislocation-carbon "complex" structure with shear stress 0.S[GPa]. The particles
colored by deep blue are irons in the dislocation core and the atoms colored by waterly
blue are other irons. Black dashed line indicates the dislocation line. Red arrows indicates
shear stress direction. Shear stress is applied to the atoms embraced by the black line.
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Fig. 3.10: Carbon dislocation co-movement with shear stress 0.8[GPa] at 300[K]. Small
particle is carbon and the others are irons. Only the atoms near the edge dislocation are
shown.
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が五Dを超える場合には,それぞれの炭素原子とイヽま近の転位がつくる2つの “分子"は独立
運動すると考えて良い.3つの要素からなるり)子"が並進運動をするためには,少なくと
も2つの炭素原子が同じCDD方向に同時に変位する必要がある.なぜなら,1711えば逆方
向に変位 したならば,それぞれの侵入型固溶原子が転位線に与える力の方1向が逆になり互
いに打ち消されるため,結果として転位にはそれを移動させるための有効な力が働かず,
“分子"全体としての並進運動は実現 しない.2つの炭素原子は基本的には転位芯でランダ
ムに近い熱振動をしていることから,これ らがCDD方向に同じく変位する確率は,1つ
の炭素原子がCDD方向に変位する場合の確率の二乗程度になり,“分子"が全体として並
進運動する確率は トラップされる炭素原子数の増加にしたがって急激に低下する.
実際に刃状転位で使用したモデルの転位線に沿って2つの炭素を07卜lllllの間隔で配置
したモデルを使用 し,“分子"の並進運動を表現する2つの炭素原子の重心位置の拡散係数
の温度依存性を求めたところ,Fig.3.5のピンク 線のようになった。全体として拡散係
数が炭素1つの場合に比べて低下してお り,確かにその運動が困難になっていることがわ
かる.なお,高温においてはその変化はほとんど見られない。これは,上記エンタルピー
の温度依存性の説明でも述べたとお り,極めて高温では,転位芯における炭素の暦 りの状
態があたかも液体に近くになってお り,3つの要素からなる “分子"という撮像はもはや適
切ではなく,個々 の要素がほぼ独立な動きをしていることが原因であると考える.
3.3 他の結晶構造およびすべり面での侵入型国溶原子の転位芯高速拡散の可能性の検討
前節では転位芯の原子構造解析を行 うことにより,CDDを明らかに示 した.ここまで
の議論では,侵入型固溶原子として炭素を考えていたが,原子構造解析の部分については,
侵人型固溶原子の種類に依らず一般的な議論になつている。ここでは,以上のBCC(111)
でグ)構造解析を,BCCの他 すべ り藤である(112)面および (123)面,FCCの主すべ り
面(111)面,HCPの11すべ り面,(0001)また柱面すべ り(1010)について行 う。
Fig.3.ll(a,)にBCC結品の(112)すべ り面の原千構造を示す。すべ り方向は [11司のみ
である.Fig.3.11(1))はすべ り面を面に垂直な方出|から1鉾接面を見た際であり,(c)はす
べ り面を側面方向から見た図である。したがつて,CDDは存在 しないが,(1))に示すよう
に,すべり面をその舞接面に対してすべり方向に2b/3,もしくは一b/3平行移動させるこ
とにより,幅広の[llq方1鶴へのNenueを開くことができる ((d))・しかしながら,Fig.
3.11(c)に示すように,押enueの111巧方向の高さは,α′(=o.94α)を用いて化′/2しかない。
ここでaは最隣接原子間距離である。先に解析を行つた(110)面でのaventleの高さντ″/2
に比べて0.6倍程度であり,原子構造解析だけからは高速拡散路であるとは言えない。
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Fig. 3.11: Atomistic structure of BCC (112) plane, (a) one slip plane, (b) adjacent two
slip planes, (c) side view of slip planes, (d) adjacent two planes with relative 2bl3 shift to
slip direction. a is lattice constant. The plane which the atoms beiong to is distinguished
by the color of atoms, blue and green. Blue atom plane and green atom plane are adjacent
two planes.
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Fig.3.12(a)にBCC結晶の (123)すべり面の原子構造を示す.すべり方向は(112)面
同様,[11司のみである.Fig.3.12(b)はすべり面の隣接面を面に垂直な方向から見た図
であり,(c)はすべり面を倶1面方向から見た図である。したがって,CDDは存在しない
が,(b)に示すように,先ほどと同様にすべり面をその隣接面に対してすべり方向に2b/3,
もしくは一b/3平行移動させることにより,部分的にわ41]方向へのⅣenueを開くことが
できる ((d))・しかしながら(d)からわかるように,Ⅳenueの途中に原子が存在 しており,
完全にNenucを開くことはできない。またFig.3.12(b)に示すよう 隣接面間の距離が
BCC(112)すべり面の場合に比べてさらに小さく,α/3であり,この方向への高速拡散が
起きる可能性は低い ,
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Fig. 3.12: Atomistic structure of BCC (123) ptan", (a) one slip plane, (b) adjacent two
slip planes, (c) side view of slip planes, (d) adjacent two planes with relative 2bl3 shift to
slip direction. o is lattice constant. The plane which the atoms belong to is distinguished
by the color of atoms, blue and green. Blue atom plane and green atom plane are adjacent
two planes.
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Fig.3.13(a)にFCC結晶のすべ り面 (111)の原子構造を示す.FCCにおいてすべ り面
は(111)面及びそれと等価な面のみである.(111)面上のすべ り方 1魯1は,Fig.3.13(a)に赤
の点線で示すように,Flq,pl司,[101]の3つである。またFCC結晶では,pl司方向を
バー ガー スベクトル方向に持つ完全転位は1111とI12礎方向をそれぞれバー ガー スベクト
ルに持つ2つの部分転位に分解する (Fig.3.13(b))。そこで,ひとつの(111)すべり面の
原子構造を部分転位バーガースベク トル方向 111劉へ半バーガースベク トルず らした場合
の原子構造をFig.3.13((1)に示す。図からわかるようにFlq方向にavenucが現れる.し
たがって,FCC結晶の場合,刃状転位芯内での転位線方向の高速拡散が示唆される.ま
た,別の部分転位バーガースベク トル方lHt F21:にず らすと別の方向 Юl司にⅣenueが現
れることからもわかるようにこれらはCDDになっている。これは等lDlな他のすべり方向
をバーガースベク トル方向としても全 く同じことが言える。また隣接面間の距離 (Ⅳenue
の高さ)はおよそ√弘/2程度になっている((c))・これはFCCにおける隣接面鋼の距離の
中で最も大きい .
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Fig. 3.13: Atomistic structure of FCC (111) plan", (u) one slip plane, (b) adjacent two
slip planes, (c) side view of slip planes, (d) adjacent two planes with relative b/2 shift
to the partial Burgers vector direction [tt2]. a is lattice constant. The plane which the
atoms belong to is distinguished by the color of atoms, blue and green. Blue atom plane
and green atom plane are adjacent two planes.
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Fig.3.14(a)にHCP結晶の底面 (0001)の原子構造を示す。この面はFCCの(111)面
と全く原子構造を有 している。すべ り方向はFig。3.14(a)に示すように,F21q,pllq,
1112qの3つであり,FCC同様,Fig.3.14(b)のように完全転位は部分転位に分解する。
半バ ガーー スベクトル部分転位方向Юllqにある底面を隣接面に対してずらした構造を
Fig。3.14(d)に示しており,「12q方向にavenueが現れている.なお,Ⅳenueの方向は
FCC同様CDDである.また隣接面間の距離はちょうどHCPの高さ方向の格子定数 cと
なる ((c))・これは当然HCPにおける隣接面間の距離の中で最も大きい。
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Fig. 3.14: Atomistic structure of HCP basal plane, (a) one slip plane, (b) adjacent two
slip planes, (c) side view of slip planes, (d) adjacent two planes with relative b/2 shift
to the partial Burgers vector direction [0110]. c is lattice constant. The plane which the
atoms belong to is distinguished by the color of atoms, blue and green. BIue atom plane
and green atom plane are adjacent two planes.
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Fig.3.15(a)にHCP柱藤 (1010)の原 了^ lll造を示す.すべ り方 1有1はI121幌のみである .
したがってCDDは存在 しない.また,績層欠陥エネルギーが大きく(21,20,部分転位ヘ
の分解は考慮 しない.Fig.3.15(d)に示すようにすべ り画を側面から見ると,ひとつのす
べり面に対 して原子の重なり方が異なる隣接面が2つある.それぞれの構造を(c),(d)に
示す.(b)に示したすべり面では原子構造をすべり方向にb/2だけ平行移動することによ
り,p001]方向へaverlueが現れるが((c)),(d)に示すように最隣接原子間距離aにタヒベて
隣接面FFTは極端に狭く皓権),高速拡散は期待できない。また,(c)に示 したすべ り面で
は元々ЮOOl]方向にavenlleがある ,原7-構造をすべり方向に平行移動すると逆にその
avenueが閉ざされてしまうのでp0011方向への拡散は期待できない((f)はすべり方向に
b/2平行移動 したt)の).また隣接面間距離も洗 と少 し広くなるがやはり最1奔接原子間距
離αに比べて狭い.従つて,先ほどの場合 と同様,柱面すべ りの場合の転位芯における高
速拡散が起きるとは想像 しにくい。
これまでの議論をまとめれば,BCC,FCC,HCPすべての結品構造において複数のす
べ り方向を持つ主すべ り面においてはCDDへのNenucは転位内では存在 し,高速拡散
が実現する可能性がある.
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Fig. 3.15: Atomistic structure of HCP prism plane (HCP prism plane has two type of
adjacent planes pair, blue-Green red-green), (a) one slip plane, (b),(") adjacent two slip
planes ( (b) blue-green pair and (c) red-green pair), (d) side view of slip planes, ("),(f)
adjacent two planes with relativebl2 shift to slip direction ((e) blue-green pair and (f) red-
green pair). a, c is lattice constant. The plane which the atoms belong to is distinguished
by the color of atoms, blue green, and red. Blue atom plane and green atom plane are
adjacent two slip planes. Red atom plane and green atom plane are other adjacent two
slip planes.
3.3.1 第一原理計算によるCDDの活性化エネルギーの評価
原子構造解析により,BCC,FCC,HCP結晶のすべり面でCDDが存在することがわ
かった。しかし原子構造解析によつて幾何学的に大きな自由14N積をもつ経路が存在 して
も,それが必ず しも高速拡散の実現には直結 しない。なぜならば,転位芯のように完全結
晶から大きく乱れた原子構造を有する輸所に,不純物である侵入原子が存在するような条
件では,完全結晶中とは異なる侵入原子と転位芯原子とのFFEで結合が形成され,それがバ
ルク結晶中に比べて大きな拡散の活性化エネルギーを誘起する可能性も否定できない。そ
こで,このような結合の可能性を考慮しつつ高速拡散が実現されるかどうかを確かめるた
めに,ここでは,密度汎腱数法 (density hllctional theory:DFT)に基づく第 ‐原理計算
(食・ St―prindl)les calぐulation)θ
6-28)を用いて,電子状態状態を考慮 したCDDの活性化エネ
ルギーの評価を行 う.当然,問じ結晶構造,同じすべ り面であつても,結品を1薄成する原
子の原子種と侵人原子の原子種 との組み合わせで電子状態が異なるため,一般的には活性
化エネルギーは変化する。以下では,原子構造解析によつて予測されたCDD方静1に沿っ
て,様々 な種類の金属―侵入型固溶原子の組み合わせに対 して活性化エネルギーの評価を
行 う.
DFTでの交換相関相互作用には一般化密度勾配近似(2鋤にeliCI.ahzed gradicl■apl)roxi一
lllatioll:GGA)をlllいる.具体的なGGAの関数形には,Per(lewハ悔,nsに(30)ょって提案
されたものを騰いる.電子の波動機数は平in波により展槻 し,擬ボテンシャルには PI'o―
jector allgnlollted wave(PAllV)法(31)を用いる。ブリルアンゾーン内の積分は Monkllolst―
Pack(32)のた点メッシュを用いて実行 し,原子構造緩和には共役勾配法を用いる.計算に
は 4ヽ′へSP停鋤(Viellna Ab411itio Simulation Packagc)コー ドを用いる。原子モデル として ,
BCC結晶の場合,CDD解析では2.511111×12×2Flq,バルク結晶中拡散の解llでは
3110q x 3Юlq×3p011の大きさのモデルセルを使用する(Fig.316(a)).FCC結品の場
合,それぞれ:11勾て1lq×2illll,2110q×2Юlq×2詢011のモデルセルを(Fig.3.16(1))),
HCPの場合はそれぞれどちらも3日21q×31101q X 3Ю001]のモデルセルを使用する(F尊
316(c)).ここで方位の前の数字は,モデルセルにおけるその方位に沿つたそれぞれの結
晶構造の単位格子数を表している.
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Fig.3.16:Simulation cen for DFT calculation。(a)BCC,(b)FCC,(c)HCP・
バルク結晶中拡散の解析では,まず侵入型固溶原子を結晶中の安定サイ トに配置し,そ
の状態で原子構造およびセル体積,形状の緩和を行 う。CDD解析では,前述したCDD原
子構造解析で行つたのと同様,原子面をすべり方向にb/2の大きさ平行移動させて転位芯
構造を模擬したモデルをまず作成する。これはGSF計算のコンセプトと同じである。→.
その上で,侵入型固溶原子を挿入して,その状態で原子構造およびセル体積,形状の緩和
を行う。これらの緩和後のモデルにおいて,モデル内の結晶を構成する原子群の重心を固
定しつつ,モデル内に挿入した侵入型固溶原子を隣接する安定サイトの方向 (バルク拡散
方向もしくはCDD方向)へ少しずつ強制的に移動させ,その経路に沿つたポテンシャル
エネルギーの変化から拡散の活性化エネルギー△のを評価する。なお,この侵入型固溶
原子の移動の際には,結晶を構成する原子のすべての自由度,侵入型固溶原子の移動方向
に対して垂直な面内方向の自由度,さらにはセル形状の自由度についてエネルギーが最小
になるように緩和計算を実施する。
Table 3.1: Comparison of activation energy barrier between along CDD and along bulk
diffusion path.
Lattice &
slip plane
Base material-
solute atom
Activation energy barrier
AQ6pp[eV] AQs"p[eV] △OCDD/△OBuk
BCC
(1lI)plane
Fe―H
Fe B
Fe―C
Fe―N
0.02
0.0089
0.14
0.15
0.1
0。75
0.89
0.81
0.2
0.012
0.16
0.19
FCC
(111)メane
Cu―H
Cu―C
Al―H
0.01
0.25
0.018
0.23
0.63
0.075
0.043
0.40
0.24
HCP
basal plane
Mg―H
Mg―C
Ti―H
0.032
0.5
0.02
0.13
0.92
0.37
0.25
0.54
0.054
得られた各種金属材料と侵入型固溶原子との組み合わせにおけるCDDの拡散の活性化
エネルギー△のcDDとバルク結晶中拡散の活性化エネルギー△OBukとを比較したものを
table.3.1に示す。低下率△ocDD/△OB」kに多少の大小があるが,基本的にどの組み合わ
せにおいても,バルク結晶中に比べてCDDの拡散活性化エネルギーは大きく低下してい
る。すなわち原子構造解析によつて得られた仮定の通り,電子論に基づく原子間結合を考
慮しても転位芯において侵入型固溶原子が共役方向に高速拡散を行 うことを確かめるこ
とができた。
既存の研究との比較では,水素のバルク鉄結晶中拡散の活性化エネルギーが第一原理計
算によつて0.088卜V]と求められており。つ,本研究の結果0.1卜V]比べて少し小さい.こ
れは,本研究で使用したモデルセルの大きさが小さいことによるが,その差はCDDと結
晶中拡散の活性化エネルギーの差に比べて十分に小さい。また,炭素のバルク鉄結晶中の
活性化エネルギーは,これまでの実験および電子状態理論計算で0.77-0.90卜Vl°6,3つと見
積もられており,本研究で得られた0.89卜V]は妥当である。
3.4 結言
時間拡張原子モデリング法と原子構造解析から,α鉄の(110)面上の転位芯では転位線
方向にかかわらず炭素拡散が共役拡散方向(CDD)に拡散することを示した。このCDD
は転位線の方向に依存せず,バー ガースベクトルの方向にのみ依存している。これまで述
べられてきた高速パイプ拡散は転位線とCDDが等しい場合,すなわち71°混合転位にお
いてのみ転位の移動を伴わずとも発生することがわかった。これ以外の転位の場合,転位
の運動が原子拡散に即時追従する場合のみ高速拡散をする可能性がある。
また,様々 な格子構造において,すべり面の原子構造の解析から高速拡散の可能性を議
論した。さらに,この原子構造解析において高速拡散が予測される場合において,第一原
理電子状態計算を用いた拡散エネルギー障壁の解析を各種金属―侵入型固溶原子の組み合
わせにおいて実施し,これらすべてが高速拡散経路になり得ることを示した。
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第4章 ナノ金属結晶におけるクリー プ変
形メカニズ
4。1 緒言
前章までの解析では,構造材料の機械的特性を決める重要なスローダイナミクス現象の
ひとつとして侵入型固溶原子の結晶内拡散を取り上げ,その原子レベルでのメカニズムの
詳細を時間拡張した分子動力学法を用いて考察した。
本章では,同じく構造材料の機械的特性を論ずる上で重要なクリープ変形のメカニズム
について,原子レベルの知見を通じて議論する。クリープ変形も基本的には,原子拡散が
その主たる支配因子であると考えられている。これまで数多くの実験的研究がなされ(1~4),
多くの経験的知見が蓄積されているものの,そのメカニズムを原子レベルから説明した研
究は多くない。その最大の理由は,侵入型固溶原子の拡散と同様,現象の時間スケールが
原子モデリング手法の時間スケールに比べて極端に長いため,実時間での変形を原子レベ
ル解析で直接とらえることが困難なためである。それでも近年,これまでクリー プ変形の
メカニズムについて分子動力学計算の結果
“
~0が
報告されているが,拡散が支配的と考え
られる低応力から転位運動が支配的と考えられる高応力まで,そして様々な温度下でのク
リー プ変形の統一的な説明を与えるには至っていない。そこで,本研究では分子動力学計
算でも解析可能な高温でのクリー プ変形の原子レベル解析を基に,クリープ変形のメカニ
ズムを明らかにする。さらにアレニウスの式のパラメーターを予測することにより,様々
な応力および温度条件にも適用しうるクリープ変形の構成方程式を導出する.
対象材料として,ナノ金属結晶を取り上げる。近年の研究により,結晶粒径をナノレベ
ルまで小さくすることにより,高強度 0高延性を両立できることがわかつている0'10が,
結晶粒界部の全体体積に占める割合が極めて多くなることで粒界拡散や粒界移動が生じや
すくなり,その結果としてクリープ強度が極めて低くなつてしまうという問題がある(1⇒.
ナノ金属結晶材料の実用化に向けて,その設計方針の確立が待たれるが,そのためにはク
リー プ変形のメカニズムの解明が不可欠である。最近の研究では,転位の運動が主として
変形を支配する条件下でのナノ金属結晶の変形メカニズムは,通常粒径の結晶材料の変
形メカニズムと大きく異なることが指摘されている(12-1のが,原子拡散が支配的になるク
リープ変形のメカニズムについての考察はまだ十分になされていない。
通常粒径 (α>lμm)の金属結晶材料の定常クリー プ速度ごは,経験的に以下のMukhettee―
Bird―Dorn式(1つでよく表現できることが知られている。
“
・1)
ここでスは温度に依存する定数であり,α,σ,Tはそれぞれ結晶粒径,負荷応力,温
度である。また,P,ηはそれぞれ粒径指数,応力指数と呼ばれる。△のは有効熱活性化
エネルギー,たBはボルツマン定数である。実際に様々な特徴的なクリー プ変形の形態が,
パラメーター (η,民△0)の組み合わせを変えることによつて統―的に表現できる。例え
ば,CObleクリープ (粒界拡散)(10,Nabarro―He ingクリー プ (格子拡散)(1つ,粒界すべり
クリープ。①, 転位によるpower-lowクリープ(1のはそれぞれ,(1,3,△OGB),(1,2,△OL)
(2,3,△OGB),(>4,0,△のL)によつて実験結果をよく表す。しかしながら,ナノ金属結晶
材料において,このようなクリープ変形の構成方程式は確立されていない .
通常粒径の材料では,常温において粒内の転位運動が塑性変形を支配する主たる素過程
となっている。一方で,ナノ結晶では結晶粒が小さいため,粒内での転位の運動が大きく
制限されることで結晶粒の変形が拘束される。このため,次に変形しやすい粒界が変形を
担 うことになり,粒界における空孔拡散,粒界すべり,粒界から粒内への転位生成が塑性
変形を支配するようになる。3,1→。このことが原因となって,常温でもクリー プ変形挙動
を示す。以下では,具体的に銅ナノ結晶に対して (σ,T,α)を変化させながら分子動力学法
によるクリー プ変形解析を行い,対応する (η,こ△の)を同定し,最終的に構成方程式を導
出する。
4。2 解析モデルおよび解析条件
分子動力学計算には3次元周期境界を持つ立方体セルを用いる。その内部に Fig。4.1
(a)に示すように,ランダムな結晶方位を持つ銅原子からなるボロノイ結晶粒 16個を体
心立方型に配置する。平均結晶粒径が8.0,10.7,13.4,16.0卜m]の4つのモデルを作成
する。原子間相互作用にはEAMポテンシャル90を用いる。Nos6-Hoover法を用いて温度
を,Parrine1lo―Rahman法を用いて応力を一定に保つ。クリー プ変形解析を実施する前に,
すべてのモデルのすべての計算条件において,それぞれ温度一定および応力0の条件でモ
デルの原子構造およびセルの形状を200b司の間緩和させる。その後,各種温度および各
種一定単軸応力下 (T,σ)で,モデルの引張り軸方向のひずみの時間変化を見る。
ご=ス(1/α)Pσηexp(―
i含1:)
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Fig. 4.1: (a) Simulation model of the NC copper after thermal relaxation. Atoms are
colored by centro-symmetry parameter,(21) which distinguishes the atoms in grain bound-
aries from those in perfect face-centered cubic (fcc) lattice. The calculated creep curves at
varying (b) stress and (c) temperature. (d) The natural logarithm plot of the determined
steady-state creep rate lne against stress and inverse temperature.
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4.3 応力によるクリープメカニズムの遷移
Fig.4.1(b),(C)はともに結晶粒サイズが10.71111111で,それぞれ温度960[K:で0.17～2.49
1GP司の各種単軸応力下での導軸ひずみの時Fpt依存性,応力0.661GPa]で720～12001KIの
作種温度での単軸ひずみの時間依存性を示したグラフである.なお,実際に負荷した応
力の範囲は図に示したものよりも広く661MPa]から3 51GP司までの解析を実施している
(非常に低い応力,高い応力の場合は図に載せていない).また,高い温度設定になってお
り,非常に速いひずみ速度が得られているが,ここでは先にも述べたように,アレニウス
の式のパラメーターを決定することが主たる目的で,高温にすることで変形プロセスを加
速し,分子動力学計算の短い時間スケールで定常クリー プを発生させている(5,6).
応力を負荷した直後の変形初嬢において,ひずみは短時間 △
`の
間に急激に増加するが,
これはこのモデルの場合わJ撃転位が存在しないことから,主として弾性変形によるもので
あり,事実,ご△ι=σ/Eで表現できる.ここで,Eはモデルのヤング率である。その後,
ひずみ速度 (クリープ速度)は減少 しながら最終的にはほぼ一定となり,定常クリープに
至る.クリープ速度はこのときの最小のひずみ速度 ごから求める.F尊4.1(d)は温度の
逆数と応力に対 してク リー プ速度の対数 inごをプロットしたものである.クリープ速度は
応力,温度の上昇に伴って単調に増力‖する常識的な挙動となっている.このようにして ,
ごと (σ,T,ご)の関係を定量的に評価することで,クリープのメカニズムとその物理を理解
することができる(12).
先にも述べたとお り,応力指数 比 (またはその逆数であるひずみ速度感受性指数 712)
はクリープ中の変形メカニズムを理解する上で重要なパラメーターである.応力指数は
7)=σ(2ムだたBTと表され,実験でも沢1定可能な有効活性化体積 Ωと関係がある(12,a。な
お,有効活性化体積は一般的には粒径,温度および応力に依存する.応力指数や有効活性
化体積は主に変形のメカニズムの素過程を反映して決定されるもので,時間スケールに依
存しないパラメーターであることから,原子モデル計算と実験との対応を検討する上で重
要な役害1を持つ .
クリー プ速度と応力との間にべき乗関係 (j Ⅸ ση)が成り立つ(15)と仮定すると,応力指
数はクリー プ速度から71=∂10gご/∂10g σと求めることができる.Fig.4.2(a.)に温度960[Kl,
粒径10.7in■司の場合の負荷充(ノ」とクリー プ速度の関係を示す。両軸が対数のプロットで
あるので,傾きが応力指数になる.クリー プ速度は応力の増狐 661MP司～35[GP瑾)に
伴ぃ, 106～1010卜11と変化し,応力指数で見れば1に近い値から4以上の値にまで増
カロしている.以下では,各応カ ドでの原子構造の変化を見ることで,応力指数とクリー プ
変形メカニズムとの関連を考察する.
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Fig. 4.2: (a) Log-log plot of steady-state creep rate against stress. (b) Log-log plot of
creep rate against grain size at stress of 664[MPa], and 1.66[GPa]. The straight lines are
linear fittings. The snapshots show (c) initial configuration before loadings, (d) 66[MPa],
300[ps], e:0.23T0, (e) 166[MPa], 1000[ps], e:0.95T0, (f) 1.66[GPa], 30[ps] , e:3'28T0, te-
spectively. (d) to (f) are within steady-state creep. Atoms are colored by centro-symmetry
parameter,(") *hi"h distinguishes those atoms in GBs and stacking faults'
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応力が66-1661MP司の比較的低い範醒では,応力指数はη=1.17±012となった。応
力指数 1は,経験的にCobleクリー プ(1のまたはNabarro―Herringクリープ(1つと呼ばれる
粒界もしくは粒内での原子拡散 (原子空孔拡散)によるクリープ変形が支配的な場合に
計澳Jされるといわれる.このとき,ひずみ速度は応力とほぼ比lpllするニュー トン流体的
挙動を示す.原子拡散による原子輸送で材料内での体積再配分が生じ,結果としてσΩに
比例する巨視的ひずみが生じる。0.ただし,選手≪ 1である.ηχlは粒界拡散 (Coble
クリープ),粒内格子拡散 (Nabarro―Herringクリー プ)の両方に起因する可能性がある
が,ナノ金属結晶において,粒界体積の害1合が通常粒径の材料に比べて大きいこと (粒
径 10.71nlll]で約15%)を考えると,この場合塑性変形を支配するメカニズムはCObleク
リープであると予沢1できる。実際に,Fig.4.2(d)の原子構造図に示すように,粒内の拡
散,粒界の運動,転位運動はほとんど確認されず,原子運動のほとんどが粒界部に集約さ
れていることがわかる.このようにナノ金属結晶の原子レベル解析でも応力指数が1の場
合では,確かに粒界での原子拡散によつて変形が進行していることが確かめられる.
応力が166-664[MP司の範lIIでは,応力指数はη=2.01±0.10となった.応力指数2は,
経験的には粒界すべりによるクリープ変形(1鋤が支配的な場合に計測されるとされる.粒
界すべりも基本的には粒界部での原子拡散を伴うが,必ずしも原子が粒界でランダムな拡
散を示すのではなく,ある種の協調運動を起こすことによつて粒界の移動を伴い(2o,結
果として結晶粒の形が変化する。実際に,Fig.4.2(c)の原子構造図に示すように,粒界
が移動することにより変形が進行していることがわかる。また,転位の挙動は確認できな
い.このことから,応力指数が2の場合では,主として粒界の移動により変形が進行して
いることが確かめられる.
応力が664[MP義以上の時,応力指数はη=4.14圭007となつた。応力指数4以上は,経
験的には転位運動によるクリー プ変形が支配的な場合に計洪Jされるとされる(1的.近年の粒
径 26卜111電の鋼ナノ結晶を「Flいたクリー プ試験でも,ひずみ速度感度がγη=0.243(η=4.12))
(3)が得られており,本計算結果と整合している。なお,ナノ金属結晶においては,結晶内
の初期魅位密度が極めて低く,粒内での多数の転位が相互作用しながら発展することは起
こりにくく,それよりも粒界からの転位生成が転位による塑性変形を支配する主たるメカ
ニズムであることが知られている(13,1422,場,実際に,Fig.4.2(f)の原子構造図に示すよ
うに,粒内において転位が稼働した形跡を示す積層欠陥が見られ,またそれのほとんどが
結晶粒を貫通していることから,主として粒界から粒内部に向けて発生した転位のアク
ティビティによつてクリー プ変形が進行していることが確かめられる.
粒界からの転位発生を明らかに見るために,転位が発生した結晶粒の内部の原子構造を
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Fig.4.3に示す.なお,この図では部分転位によつて生成された積層欠陥を明示するため
に,FCC構造に属している原子を消している。図の上部では,粒界の一方から部分転位
が張り出し,積層欠陥を残しつつ粒内に進展しつつある様子が見て取れる。また,図の下
部には,既に部分転位が結晶粒の反対側の粒界に到達し,残された積層欠陥が粒を貫通し
ている様子が見て取れる。このように,ナノ金属結晶においては,粒界は転位の生成源と
して振る舞うと同時に,転位の消滅サイ トとしても振る舞うことがわかる。これは,ナノ
サイズの結晶のように小さく限られた結晶空間内では,複数の転位が同時に存在すること
がほとんど許されないため,転位同士の反応や衝突が起こる確率が極めて少なくなること
による.ただし,残された積層欠陥が次に粒内に張り出した転位と相互作用することは十
分にあり得ることであり,変形が進行するにつれて,変形特性が変化することは十分に考
えられる。通常結晶粒サイズの結晶材料の転位によるクリープ変形が,粒内の転位間の相
互作用によつて支配されているのと対照的である。
Fig. 4.3: Dislocation nucleation from grain boundary and the left stacking fault during
creep deformation at (1.66[GPa], 480[K]), and74 picoseconds. The grain size is 10.7[nm].
Atoms are colored by centro-symmetry parameter,(21) while the perfect fcc atoms are not
shown for clarity.
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4.3.1 クリープ速度の粒径依存性
先にも述べたように,一般的には粒径もクリープ速度に影響を与えることが知られてい
る。助.Nabarro―HerrinRクリープでは粒径指数はP=2,Cobleクリープおよび粒界すべ
りによるクリープではP=3である。これは,以下のようにして理解できる.Nabarro―
Herringクリープでは,原子もしくは原子空孔の■uxはexp(土σΩ/たBη/ごに比lFllする.ひ
ずみ速度はこの■uxを粒径で害Jることで計算でき,結果 としてクリープ速度の粒径依存
性は1/α2となる.cobleクリー プ,粒界すべリクリー プでは粒界の断面積を結晶粒の断面
積で割った係数δ/αをこれに掛ける必要があるため,結果として1/ご3(16)となる.ここで,
δは粒界の幅を表す。
本計算の結果,Fig.4.2(b)に示すように,粒界拡散や粒界すべりが支配的である0.66:GP司
においてPは3程度となり,これは上記の議論に整合している。その一方で,転位運動が
支配的となる応力 1.66[GP司においてはPπl.6となり,一般的にクリー プ速度に明確な
粒径依存性がない通常粒径の結晶金属とは異なる結果となった.これも,通常粒径の結晶
材料とは異なる粒界からの転位生成が支配的なメカニズムであることに起因している.異
体的には,粒界からの転位生成の活性化体積は粒径が小さくなるとともに小さくなる(2o
ことが原因である.転位生成におけるクリー プ速度は以下の式で表される(2つ.
(4.2)
ここでⅣ は一つの結晶粒内に存在する原子の数である.結晶粒における撃は粒界の害J合
を表 してお り,:は一本の転位の生成によつて生じるひずみである。z/。は転位生成の試行
頻度である。△θ=△0-σΩ―T△Sはギブスの活性化自由エネルギーであり,σおよびf2
はそれぞれ単軸引張り応力と有効活性化体積である.△Sは活性化エントロピー である.
この式とP=―∂lnご/∂lIIごを用いれば,転位の生成における粒径指数は以下の式となる.
ご2ピ A「
(1∫)(:)770 eXp(…fざ子)
P=2瀞品十+揺 (4.3)
この式により,粒径指数は活性化体積,活性化エネルギーの粒径依存性によって決められ
ている。粒界からの転位生成の活性化体積は粒径が小さくなるとともに小さくなるなら
ば,魔島>0である.また本研究のように解析する粒径の範囲が小さく,付力Eする応力が
高い場合この式の右辺第3項瀞 船場の効果は小さく,右辺第2項が支配的であると考え
られる。従つてP%1.6<2.0はこの理論式とよく合致 している.
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4.3.2 活性化体積の応力依存性
ク リー プ変形が熱活性化過程によつて支配されているとい う事実(12-10と粒径のべき乗
に比例するという経験則だけを用いると,統計力学の観点からクリープ速度は次式で表現
できる.前出のMukherjee―BirdDorn式はあくまで経験式であるが,本式には,熱活性化
過程であることと粒径依存性以外の経験則を用いていない .
ご==ノ4(1/J)Pexp(…
|:∫;) に→
ここで,スは比例定数で,Pは粒径指数である.△θ=△0-7Ω一T△Sはギブスの活性
化自由エネルギー であり,7およびΩ≡―∂△θ/∂τ=/hBT∂111ご/∂σはそれぞれ有効局
所せん断応力と有効活性化体積である。△Sは活性化エン トロピー,σは単軸じ1張り応力
であり,v憲は垂直応力を有効せん断応力に変換する際に現れる係数である(1幼.γΩ項は
クリープ変形において熱活性化過程が活性化エネルギー障壁を超える駆動力を与える。実
際に,前述の応力指数の遷移は活性化自由エネルギーが7Ω/んBTに依存することに起因
している.直感的な活性化体積Ωの物理的解釈は熱活性化過程において,その過程に寄
与したすべての原子の体積の総和である.この活性化体積を見積もつて熱活性化過程の に
サイズ"を知ることで,内部でどのような活性化プロセスが起動 したかを調べることがで
きる.実際に実験でも,ひずみ速度急変試験などによつて活性化体積を見横もり,熱活性
化過程を推演1することが行われる.単原子の拡散であれば,活性化体積は原子体積程度で
あるが,転位の生成や粒界すべ りの場合では多数の原子による過程であるため,Ωは数十
b3程度になる.
Fig.4.4に,応力に対するクリープ速度 lnごの変化を示す。また,応力に対する活性化
体積の変化も図内に示す。応力の上昇によつて活性化体積が 10b3から0.lb3へ減少 してい
るのがわかる。なお,この活性化体積は銅ナノ結晶の実験 (粒径 1011■l・・1)から得 られた値
8b3(劉とも定量的によく一致 している.また,AsarOらがナノ結晶中の転位生成機構を表
現 したモデルを用いて求めた理論的な予測値 3-10b3(場とも一致する.クリープ変形の有
効活性化体積 Ωe∬は,拡散によるΩdf,粒界すべ りによるΩgbS,転位生成によるΩd」の
関数 として表現されるはずであり,与えられた条件下でどれが支配的になるかが決まる.
原子拡散過程に寄与する原子数は応力の影響をほとんど受けないはずであるので,Ωd面の
応力依存性はほとんどない。これに対して,Ωgbsおよび ΩdЫは応力の影響を受けて減少
するため,低応力域での有効活性化 自由エネルギーの減少は主としてΩgbSの減少による
もので,高応力域での減少はΩdЫの減少によるものである。なお,Ωefは3.51GPalでは
ぼ0になっているが,ここでは7Ωによる仕事によつて有効活性化自由エネルギーがほぼ0
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Fig. 4.4: Natura1 logarithm p10t Of creep rate versus stress, and the red curve is the
p01ynOInial flt.The inset shottrs the aCtivation volume as functiOn of stress.
になることにより,転位生成過程がもはや熱活性化過程ではなく,athemalな過程に っ
ていることを意味する。
4。3.3 ナノ金属結晶ク リー プ変形メカニズムマップ
粒径 10.7inmlのモデルに対 して得 られた各温度,各応力でのクリープ速度から描いた
変形メカニズムマップをFig.4.5(a)に示す.温度・応力条件による応力指数 η(σ,T/7L)
の違いを色を変えて示している.ここで
=mは
銅の融点温度 1357[Klである。また実際に
は応力指数のみでなく,粒径指数や他の活性化パラメーターにクリープ変形メカニズムは
依存する。
この図よりも明らかなように,ある温度において,cobleクリープ (η=1)はごく限ら
れた低応力でのみで起き,応力上昇に従い,応力指数はη=2の粒界すべリクリープに遷
移する。さらに高応力においては,応力指数が増加 し,転位生成による変形に遷移 してい
くことがわかる。また,ある応力下では,温度上昇に伴つて,応力指数が減少する傾向に
あり,クリー プメカニズムが転位生成によるものから拡散によるものへと遷移する傾向が
見て取れる。
これ らをまとめると,低温,高応力域から高温,低応力に環境条件が変化するにした
がつて,クリープ変形は転位によるdisplaciКなものから,拡散によるdifusiveなものヘ
と遷移 していく。T<600[K]以下の低温の分子動力学計算データは存在 しないが,他の
熱活性化過程が競合することは考えにくいため,この傾向は継続されるものと考える.
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Fig. 4.5: (a) The proposed deformation map in the temperature-stress space for nanocrys-
talline copper showing competition among diffusion, grain boundary sliding, and dislo-
cation nucleation creep. (b) -lnr versus stress for creep governed by three individual
mechanisms, the present MD results is plotted for comparison. The deformation mecha-
nism transition is driven by the competition among these stress-driven, rate controlling
processes. Region I, II, III define the stress range where GB diffusion, sliding, and dislo-
cation nucleation dominate creep, respectively.
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4。3.4 ナノ金属結晶クリープ変形の構成方程式の導出
次にナノ金属結晶のクリープの構成方程式の導出を行 う.これまでに述べてきたよう
に,クリープ変形の素過程の主たるものは,粒界拡散,粒界すべ り,粒界からの転位生成
の3つの熱活性化過程であり,応力や温度条件によって支配的なメカニズムが変化するも
のの,基本的にはこれ らの組み合わせによつてクリープ変形が生じていると考えることが
できる。Fig.4.5(b)はクリープ速度の対数 と応力 との関係を示すプロットである。図中
に本分子動力学解析で数値的に得 られたクリープ速度の応力依存性を黒の実線で示してい
る。なおこの図では,ひずみ速度の対数にマイナスを付けたものを縦軸としているため ,
グラフの下に至るほどひずみ速度が速いことに注意する.
まず,この分子動力学計算で得 られたクリープ速度が3つの熱活性化過程をどのように
組み合わさって実現されているかについて考察する。以下の式 (4.5),(4.6),(4.7)はそれ
ぞれ粒界拡散93,2o,粒界すべ り(3o,転位生成(30のそれぞれが単独で生 じたときに発生
するひずみ速度 (クリープ速度)を表す理論式である.
転「=宇∝p←辮)血h(審)
ごgbs・=εT量
'1/3bs eXp(一
e"" _ o0er"
たBr
橘=レポモ )
(4.5)
僻.6)
“
.つ
δは粒界幅であり,ここでは,バー ガースベク トルの2倍δ=2bと仮定する.分子動力
学法で使用 した原子モデル FIg.4.1(a)からもこの仮定は妥当である。また,3δ/αは粒
径 ごの粒の体積に対するまわりの粒界体積の比を表す.εTは各々の粒界すべ りの熱活性
化過程が全ひずみに与える単位ひずみであり,εT=0.015(3oの値を用いる。δDb。は粒
界拡散の頻度因子であり,近似的に5.0×1015‡整3/司僣1)を用いる。z/Rbsと7/cldは粒界す
べ りや粒界からの転位生成の試行頻度である。式 (4.7)は前出の式 (4.2)とは少 し異なる
が,これはここでは 7/dЫ=lbr(等)Z/。と考えているからである。これ らの現象は活性化
体積中に含まれる多数の原子の集団的挙動によるものであり,試行頻度は原子振動の振
動数(約1013/s)比べると小さくなる.ここでは,銅のナノピラー の表面からの転位生
成の自llエネルギー曲面の曲率から求めた転位生成頻度1/cld N 5×1011/s(3勾を近似的
に用いる.また,νgbs N 1011/sとする.これは,経験的な粒界すべリクリー プ式ごgbS=
2x1015DbO eXp(―ωGB/たBηデ卦 (b/ご)3(σ/μ)2(1→とょ く合 致 す る.なお ,μ=42.1‡GPalは
銅のせん断定数である。のcBは粒界拡散の活性化エネルギーであり,粒界における欠陥形
成エネルギーと移動エネルギーを含む。この値は粒界の構造に大きく依存するが,ここで
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は同じEAMポテンシャルを用いて銅の高傾角粒界に沿つた自己拡散係数の分子動力学解
析により求められた値0.62卜V]00を近似的に用いる。転位生成の活性化エネルギーのDN
には,NEB法を用いて求めた粒界からの転位生成過程の活性化エネルギー2.0卜V]を用い
る。粒界の性格によつて活性化エネルギーの値が数evのオーダーで変化するが,ここで
は平均的な値を採用している。それぞれの活性化体積Ωは基本的に応力の増加によつて
非線形的に減少する。ただ,原子拡散の活性化体積Ωdfは小さく,先にも述べたように
応力に対して大きく変化しないため,ここではこれを定数として,銅結晶における銅原子
1個の体積11.82[Й刊を用いる。また,粒界すべりと転位生成に関しては,活性化エネル
ギー の(σ)=0-σΩの応力依存性に関する経験式の(σ)=0(0)(1二σ/σtth)αを用いる。
ここでの(0)は応力が無い場合の活性化エネルギー であり,σtthは01K]における転位生成
に必要な応力である。これには,分子動力学計算によつて求めた3.5[GP司を用いる.ま
た,粒界すべりの場合ではこれを2.4[GP司とする。これは高傾角粒界の理想的なせん断
強度はおよそバルク銅のそれの半分とされるからである●0。 αは応力の上昇による活性
化体積の変化を表現するため4とし。0,粒径はα=10.7inm],温度はT=960[K]とする.
以上のパラメーターを式(4.5),(4.6),(4.7)に代入し,それぞれを同じくFig。4.5(b)に
赤,青,マゼンタ色でプロットする.これらのメカニズムの活性化体積の違いにより,応
力の増加に対するそれぞれのひずみ速度の増加率が異なる。低応力では,転位生成による
ひずみ速度は極めて遅いが,応力の増加に伴い,転位生成に起因するひずみ速度は急激
に速くなる。粒界拡散によるひずみ速度は,低応力では3つのメカニズムの中で最も速い
が,応力の増加に伴ってその増加率は減少する。粒界すべりによるひずみ速度は,低応力
では他の2つのメカニズムの中間に位置し,応力の増加に伴つて,最初急激に減少するも
のの,最終的にはほぼ一定値となる。このような各メカニズムによるひずみ速度の応力
に対する応答の違いにより,これらの曲線の間に交点が現れる.粒界拡散と粒界すべりの
カーブの交点が位置する応力σgbSよりも低応力側 (領域I)では,粒界拡散によるひずみ
速度が最も速く,粒界拡散が支配的なメカニズムであることがわかる。また,σgbsより高
応力側で,かつ粒界すべりと転位生成のカーブの交点が位置する応力σdЫよりも低応力
側 (領域Ⅱ)では,粒界すべりによるひずみ速度が最も速く,粒界すべりが支配的なメカ
ニズムであることがわかる。鈍Ыよりも高応力側 (領域ⅡI)では,転位生成によるひす
み速度が最も速く,転位生成が支配的なメカニズムであることがわかる。このような応力
によるメカニズムの遷移は,既に示した本研究の分子動力学計算の結果と整合するもので
ある。また,実験結果0'うとも整合する。
3つの過程がお互いに独立であり線形であると仮定すると,有効クリープ速度はご=
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ごdf十ごdЫ十ごgbsと書くことができ,Fig.4.5(b)の緑の破線で示す曲線となる。一方,粒
界拡散と転位生成過程は互いに独立と考えられるが,粒界すべりが粒界拡散や転位生成挙
動と非線形的な相互作用をしている可能性がある。このように仮定すると有効クリー プ速
度はご-1=(ぬf十ごとd)~1+ご誤 と書くことができ。の,Fig.4.5(b)の緑の′点線で示す曲線
となる.これら2つの仮定に基づく曲線を分子動力学法で直接求めた黒の実線の曲線と比
較すると,前者が良い近似となっていることがわかる。したがって,ここではナノ金属結
晶のクリープ変形を表現する構成方程式として,ご=ごdf十ごdЫ十lgbsを提案する。
4。4 結言
MD解析により,ナノ金属結晶のクリー プ変形は,粒界拡散,粒界すべり,転位生成の
3つの変形メカ■ズムが競合して生じていることがわかった.また,応力によつてこれら
のうち支配的なメカニズムが変化することがわかった。ナノ金属結晶では通常粒径の結晶
材料では見られない粒径依存性があることがわかった。応力および温度の関数としてナノ
金属結晶のクリー プ変形メカニズムマップを導出した。さらには,解析結果からアレニウ
スの式のパラメーターを予測することにより,クリー プ変形の構成方程式を導出した.こ
れらの解析はAB法を用いることなく通常の分子動力学法を用いて解析したが,実験事実
との整合性を考えても十分妥当な構成方程式を与えることができた。しかしながら,構成
式は妥当ではあるものの,分子動力学解析を通常の実験に比べて非常に高温,高応力下で
実施したため,実験が実施される温度,応力域での原子運動の詳細を直接獲得することは
できていない。このためには,AB法を用いた解析が必要であり,今後の課題である.
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第5章 結論
以下,これまでに述べた時間拡張原子モデリング法,転位中の侵入型固溶原子拡散,ナ
ノ金属結晶クリー プについて簡単なまとめと今後の展望を述べてこの研究の結言とする。
時間拡張原子モデリング手法
この論文ではまず代表的な原子モデリング法である分子動力学法の時間スケールの
拡張を目的として,adaptive boOst(AB)法を開発した。これにより,これまで難し
かつた未知の自由エネルギー曲面を持った解析対象系の分子動力学計算を加速する
ことを可能とし,今回扱った拡散現象以外の解析対象への応用が期待できる。AB法
の残された課題は集団変数の数が多くなつたときの計算量の削減である。3章で取
り扱ったような個々の原子の拡散を考えるならば,現象を支配する集団変数は数個
となるが,転位生成などのように,活性化体積の大きい現象では集団変数が劇的に
増化し,多数次元の状態サンプリングとその連続関数近似に多大な計算量が必要と
なり,計算が現実的に難しくなる.このような場合には,少ない集団変数で対象と
する熱活性化過程を表現することを考えなくてはならないが,対象とする熱活性化
過程に応じて都度検討する必要があり,どのような場合にも適用できる集団変数選
択のレシピがない。今後,この点の改善がひとつの課題である。また,多数次元で
の解析の場合でも高速計算が可能なようにアルゴリズムを改善することも必要であ
る。そのためには,例えばbond―boost法などと組み合わせて,AB法でブース トポ
テンシャルを計算する前に,かなり深いポテンシャルの谷を概略ポテンシャル関数
で事前に埋めておくこともひとつの方向であると考える。
転位芯中における拡散
構造材料の機械的特性に大きな影響を与える,原子レベルのスローダイナミクス現
象の代表として,転位芯内の侵入型固溶原子拡散を扱った。この結果,これまで常
識的に議論されてきたパイプ拡散がどのような場合においても起こるわけではなく,
すべり面やすべり方向によつて規定される特別な方向にのみ生じることを示した。
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この結論はこれまでの転位芯における固溶原子の拡散に対する考え方を大きく変え
る可能性を有している.
ナノ金属結晶のクリープ変形
分子動力学計算によリナノ金属結晶のクリー プ変形メカニズムの原子レベルでの解
明と構成方程式の導出を行つた。今回の解析では,クリープ変形が,粒界拡散,粒
界すべり,粒界からの転位生成のメカニズムがほぼ独立で,それらの単純な線形和
によつて表せることを示した。しかし,その根拠となった分子動力学解析は非常に
高温におけるものであり,このメカニズム間の線形関係が解析で確認できていない
低温 (常温)においても維持されるかどうかについては不明である。この点を明ら
かにするためにはやはり低温での原子レベル解析を直接実施する必要がある。その
ためには,このような問題にも適用できる時間拡張原子モデリング法が不可欠であ
る.従つて今後はAB法を用いた解析を予定している。
本研究では材料中の原子レベルのスローダイナミクス現象として,転位芯中の侵入型固
溶原子の拡散,及びナノ金属結晶のクリープ変形について解析を行つた.しかしながら,
まだ多くの原子レベルスローダイナミクス現象が明らかにされていない.例えば,腐食や
疲労なども原子レベルから解析すべき問題である。今後はこの研究での経験を活かして,
これらの課題の解決にも尽力したい。
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付 録A レプリカ交換法①
原子数Ⅳ,質量mた(た=1,っⅣ)で各原子の座標ベクトルと運動量ベクトルがそれぞれ
r≡{rl,…っrN},p≡{Pl,…っpⅣ}で表現される系を考える。系のハミルトニアンπ(P,r)
は運動エネルギー κ(p)とポテンシャルエネルギー
“
r)の和で表され,
π(P,r)=K(p)十び r) (A.1)
(A.2)
となる。ここで,
κO=を光
となる。温度Tのカノニカルアンサンブルでは,ハミルトニアンπ(r,p)の下での各状態
"≡(r,P)の実現確率はボ
ルツマン因子に依存し,温度とボルツマン定数たBの積の逆数
βをβ=1/たBTとすると,
WB(π;T)=exp(一βπ(r,P))
となる。温度Tでの平均の運動エネルギーは
(A.3)
↓
?
?
?
?
?
?。?
?
?
?
?
?
≡バm)
≡∫1(れ)
ノ(m)は鶴の順列を表す関数であり,ノ
~1(m)はその逆関数である。
?
?
?﹇??
?
?
?
?
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(A.5)
X=("「朝だギ 勝刷)=(“孵(⇒"ギ‰ ))が一般化したアンサンブルのある状態を
表すとする。ここで,“親の上付き文字と下付き文字はそれぞれレプリカ系と温度の番号
である。その状態Xはレプリカ番号り,温度Ъ の中にあるⅣ個の原子のν 組の位置r回
と運動量p国によって特定される。
*l) 
= 7'7tt),plil)* (A.6)
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(A.8)
(A.9)
X=(…っ“親,…メ即,…
。)→X′=( メ¨用
′
,∵メ岬
′
,¨。)
ここで, レプリカ交換後の関数をノ′と表記すると,
{:三1111:]′」メ||;)
となる.
とすると
をより詳
となる。
この交
合いの原
フレЪEM(X)υ(X→X′)=ンレhEM(X′)υ(X′→ X)
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(A.13)
式 (A.1),(A.2),(A.7),(A.12),(A.13)より以下の式を得る。
=∝p←偽 Kω鴨 十Щ脚 凋一開 酬 十Щ押 湖
+島」κ(p回)十び(r回)]一島[K(p口)十び(r回)]}
十βπK(p回)十島K(pu)
一び(rレ1)]}
(A.14)
(A.15)△≡[島一九 ](び(r回)一び(r口))
式 (A.13),(A.14)にメトロポリス法0)を用いることにより,遷移確率υ(X→X′)は
以下のようになる.
αX→芍 靱 働 ={黒勺 稔:3 団
/てMDを実行 し,あるレプリカ交換MD法では各 レプリカ系の温度を固定して独立ヒ
頻度でレプリカ系同士を式 (A.16)の確率に基づき交換を行つていくことにより,状態遷
移を促進することができる。
?
?
?
?
?
?
?
?
?
??
?
?
?
〓
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付 録B メタダイナミクス法
B.1 メタダイナミクス法の理論
メタダイナミクス法(1)はParrinelloら(幼によつて提案され,例えば,シリコン結品の準
安定相の計算6)に用いられている.メタダイナミクス法の基本的なアイデアは,系の自由
度のうち任意に選んだ自由度に対する自由エネルギー曲面を,既知の関数によつて埋め合
わせていくことで,自由エネルギー曲面を明らかにすると同時に,すべての準安定状態を
見つけることにある.
自由エネルギー曲面Fを定義する自由度として,ご個の集団変数 (ColleCtiVeやbriablei
CV)Aを考える。つまり,F=aス)・ このときごは系が持つ全自由度Ⅳと同じかそれ
よりも小さい必要がある (α≦ _4‐)・ 原子系の問題では,スに例えば,原子座標 ,結合角 ,
結合距離,ひずみ,またはそれらの関数などを選ぶことができる.
2章でも述べたように,カノニカルアンサンブル ドで系があるA=スの状態である場
合の密度はハミル トニアンπ を用いて次式で求められる.
∫…・∫δ(AO)一人)exp(βπ)ごγф
∫・…∫eXp(―βπ)ごTrIP   
・
トル (■1,一・,スd)である。ここからF(■)は以下のよ
咽 =:hバ幻
ここでβ=1/た37である.スを後に述べる拘束分子動力学法を使つて自由エネルギー を
定義する空間内のある位置Aιれに固定する.一般的には,固定位置で自由エネルギー 曲
面のこう配が存在するために,これを圏定するために拘束カ ∫ーιれ=∂F/∂ス:A=スιれが
必要 となる.この力は,カノニカルアンサンブル下で,ある有限温度の拘束分子動力学
法を実施 し,Aをスtれ に固定するための拘束力の統計平均をとることによつて求める攀).
メタダイナ ミクス法では,その力に従って次式により,自由エネルギー曲面をガウシアン
関数によつて理めながらAを移動させ,自由エネルギーを定義 した空間内の探索を行 う。
なお,ι"はメタダイナ ミクス法における鶴回目の探索ステップを意味する.
ρ(A)=
ここでス はα次元のベク
される.
(B.1)
う|こ表
(B.2)
〃m単=ル十δス議
?
?
?
?
(B.3)
ル=∫tm―畠yに,現) (B.4)
(B.5)
(B.6)
ここで,δスは探索ステップ幅であり,ノルムIAIは集団変数空間において |五|=yΣづス:
と定義される。カ テ
tmは
次式に示すように力∫tれ とιれメタステップまでに足し合わされ
る,高さω,幅δスのガウシアンの合計 y(A,ιπ)から求められる力 との和である.
式 (B.3)に従い自由エネルギーの谷がy(■,ιれ)によつて埋められると,スはその付近
に存在する最も低い自由エネルギー障壁を乗 り越え,別の自由エネルギーの谷に移動 して
いく(Fig.B.1)。このプロセスを繰 り返 していくことで,最終的には自由エネルギー曲面
の探索範囲内に存在する全ての谷が埋められることになる。このとき,F(■)とy(■,ιれ)
の間には以下の関係が成 り立ち,自由エネルギー曲面をあからさまにすることが可能と
なる。
F(■)=―tlむL1/(■,ιれ)
Free energy surface F(A) Free energy surface lr(A)
A well of free energy surface is The dynamics escape over
the first well from the saddle oointFilled with Gaussian potential y(A)
Collectivevariable d Collective variable A
Fig. 8.1: Concept of metadynamics method.
B。2 拘束分子動力学法
?
?
?
?
?
?
?
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ここで λたはラグランジの未定乗数,Lはラグランジアン,Kは拘束条件の数である。速
度ベルレ法を用いて式 (B.7)を解く場合には,原子位置は次式で更新される.
rlt.云→=rO十歳υO+斜∫0-霧Σ]λた弊
=R一△r (B.8)
ここで,∫,Rはそれぞれオリジナルのポテンシャルエネルギーこう配から計算される原
子に作用する力と,原子時間発展後の原子位置,△rは付加された拘束条件gから計算さ
れる拘束力による修正変位である。式 (B.8)は非線形の発展方程式であり,ι=ιにおい
て満足されていた拘束条件 gがt=ι十△ιにおいても満足されるように 入たを求めるた
めには繰 り返し計算を必要とする。λたの長時間平均 ―(λヵ)が拘束カ ∫ーtれ となる。
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付 録C Nudged Elastic Band
Method
NEB法(Nudged Elastic Band Method)(⇒は最小経路探索法の一つで,化学反応の初期
の状態と最終の状態からその二つの状態を結ぶ状態の中で必要なエネルギが最も低くな
る状態を探し出す手法である。
NEB法はPlain Elastic Band MethodとLocally Up ated Planes Algorithllllの二つのよ
い部分を組み合わせて欠点を解消した手法であるため,まずその二つの手法を述べた上で
NEB法の計算手法を示す。
C。l Plain Elastic Band～lethod
Plain Elastic Band Method(以下PEB法)は,初期状態と最終状態の状態を1つの位
相点と考え,状態間を補完していくつかの位相点を作成する。隣り合つた位相′点を仮想
的なバネで繋ぐとすると,すべての位相点をバネの全エネルギーは式 (C.1)で示される。
PEB法ではこの目的関数SPEBを最小化することによつて最小エネルギー経路(Minimum
Energy Path)(以下MEP)を探し出す手法である。
sPEBにげ ちRPコ=土 び(島)+土等 に .―島 ‐ アI=O            I=1
RI:」番目の位相′点の位置ベクトル,P+1:位相′点の数
眈ポテンシャルエネルギー,K:ばね定数
(C.1)
しかし,PEBにはMEPではない経路に収束してしまうcorner cuttingとい う現象を起
こす可能性がある欠′点と,鞍′点付近の位相′点の数が少なくなつてしまう(sliding d(Ⅳn)と
い う欠′点が指摘されている。
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C。2  Locally Updated Planes Algorithm
Locally Updated Planes Algorithm(以下LUP)では以下の式 (C.2)により位本目点の位置
を決定する。
この式 (C.2)の力に従い,経路に垂直な超平面内の位置のみを移動させて,MEPを探
し出す手法がLUPである。このLUPの欠点としては,各位相点同士が結合 していないた
め,位相点の分布が偏つてしまう欠′点とMEPが複数存在する場合,各位相点が別のMEP
に収束 してしまい結果的に得られる経路が不連続になってしまうとい う欠点が指摘されて
いる.
C.3 Nudged Elastic Band Method
Nudged Elastic Band Method(以下NEB)はPEBとLUPの良い点を組み合わせた手法
である。PEBの問題 として先ほどcorner cuttingとsliding dow五があると述べたが,その
原因は経路に垂直なばね力が位相点をMEPから遠ざける力となってしまうため,経路方
向のポテンシャルエネルギー勾配によって位相点が低いエネルギーにいくためである。し
たがつて,この欠点をなくすためにNEBでは以下の式 (C.3)に表される力を用いてMEP
を探索する。
FがEB=(FI)⊥十けf)‖ (C.3)
位相′点に働 く力島叩Bを経路に垂直なポテンシャルエネルギー びの勾配による力 (FI)⊥と
経路に平行なばね力 (」げ)|の和によつて表現している.これらを定義するため,次の様な
条件で変化するτを導入する。
(■)⊥=―▽び(RI)L=―▽び(RI)十(▽び0し)。4・)む
1上:経路に垂直な方向
1島+1-島11:経路の接線方向単位
ベクトル
7f={ギ
|:[|:こ擁挽二ll
(RI)
鮨 =
(C.2)
(C.4)
け = 7f=島 一 RI_1
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Fl+r 
- 
Rr (C.5)
??
?
??
??
?????
」
????』
』
?
?
?
?
?
??? 場合,すなわち時+1<
とする。ここで
△νF欲=max(1助+ -時|,I1/・_1-鋳|)
△νFh=min(1皓+1~1/11,1時_1-助|)
である。
この71方向の単位ベクトル,句を用いて(」げ)|は
(イ)||=κ(I RI+1-R.|一I ・tt RI_11)金
とする。またこの時経路に垂直な力 (■)⊥は,
(FI)⊥=―▽び(R・)十(▽び(RI)・金)句
となる。
(C.6)
(C.7)
(C.8)
(C・9)
(C.10)
129
参考文献
(1) H. Jonsson, G. Mills, and K.W. Jacobsen. Nudged elasti,c band, method for findi,ng
mi,n'imum energg paths of transi.ti.onsi,n: B. J. Berne, G. Ci,ccotti, D. F. Coker (Eds.),
Classi.cal and Quantum Dynam'ics'in Condensed Phase Simulati,ons. World Scientific,
Singapore, 1998.
130
付 録D 経路積分分子動力学法(PIMD)
D。1 分子動力学法
分子動力学法(MD)は述べたように,Ⅳ体粒子系の時間発展を古典力学運動方程式
鶴。子・ =一▽ty。ち…,r→
rο==」芳ズ
βんατr(7)
の数値解を差分法により求めることでシミュレーションする方法である。ここで mを,rj
はそれぞれ粒子りの質量と位置である。またこれまでポテンシャルエネルギーをびで表し
たが,ここでは文字の重複を避けるためyで表す。
D。2 セントロイ ド変数
簡単のため1次元系を例にして述べる。経路積分法に基づきⅣ体粒子系の時間発展を
追跡する場合,Ⅳ個のそれぞれの粒子がP個の質点に離散化された座標によつて表され
るため,分子動力学法の枠組みをそのまま適用するには複雑である。しかし,虚時間を7,
β(=1/(たBT))を逆温度,んをプランク定数とし,虚時間経路の平均位置であるセントロ
イ ド
(D.1)
(D.3)
(D.4)
(D.5)
(D.2)
を定義すると,量子統計力学の表式はセン トロイ ドを変数に)とした半古典的な形になる。
すなわち,形式的にセン トロイ ド密度を
ば →=/―ル OXr_rうe即←βⅥく制
と定義すれば,量子分配関数はセントロイ ド変数のみの積分 として
Z=/αrρc(r)
Z=(釉
)ψ/∝
pl aKrllar
と書ける。この場合有効ポテンシャルは
印=(」:3争)ψttα″。十う釧巧″η鵬
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(D.6)
となり,セン トロイ ド座標r近傍で原子間ポテンシャルyをガウス型分布の重みで平均
したものであることが知られている。ガウス型分布は量子系の粒子の空間的な広が りを
表 している。この式にみるようにセン トロイ ド変数は古典系の粒子と同じような役害1を
果たしている。したがつて,セン トロイ ド変数を座標変数にとれば,分配関数でみる限り
7(r)を半古典系の運動方程式として捉えることができる。
D。3 経路積分セン トロイ ド分子動力学法
D。3.1 経路積分セン トロイ ド分子動力学法の概念 |
経路積分セン トロイ ド分子動力学法(PICMD法)。'めの根幹部分を3次元のⅣ個の粒子
系に対 して量子系における粒子を離散化 した表現で述べる。PICMD法に'つでは実時間の
セン トロイ ドの運動が半古典的な運動方程式
Mir(t) : (Fr(rt,..- ,rN))c I :7,. .. ,,ly' (D.7)
にしたがつて記述される。ここで,■々 とrI(ι)はそれぞれ物理系のI番目の粒子の質量
とセン トロイ ド座標である。式 (D.7)の右辺は,セン トロイ ドにかかる力FI(rF,…。 rβ)
のカノニカルアンサンブル下における配置平均の形となっている。つまり,
(F.(rl,…。,rⅣ))σ=
/…/喜iりに朝Щほ¬"幽θⅢ
(D.8)
である。ここで,ry)はづ番 目の粒子のプ番 目のビーズの位置であり,rgはり番 目の粒子
におけるP個のビーズの重心で表されたセン トロイ ド座標である。
島 はI番目の粒子のセントロイ ドに作用する粒子間相互作用yによる力,すなわち各ビー
ズに作用するyによる力の総和であり,次式で記述される。
rg=liry)
′=1
Щにつ=ンーニ言Ψ
?
??
?
?
??????
?
????
???
????
????
?
?＝??
?
?
?
??
?
?
?
?
??
?っ?
?
?
????
ー
??
(D。9)
(D.10)
また,式(D.8)の7({r∫D})は離散化された作用積分,すなわち同型ビーズに作用する全
ポテンシャルである。
y({TPD=ΣΣ
t=1 ′=1
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(D。11)
ここで,隣接ビーズ間のバネ定数はれ=■4P/β2ん2でぁり,r∫P+⇒=r∫Dである.
PICMD法の枠組みにおいて,式(D。7)を数値的に解くことにより,粒子のセントロイ
ドの実時間軌跡が計算されることになる。しかし,式(D。7)の計算には大きな問題がある。
それは右辺の力がカノニカルアンサンブル下における配置平均の形になっていることであ
る。すなわち,セントロイ ドの位置は時間と共に変化するが,右辺はその座標の関数の形
をしているため,セントロイ ドに対するMDの各時刻において右辺の多重積分を一々評
価しなければならない。しかし,この多重積分の計算は膨大な時間を要する。PICMDシ
ミュレーションの計算技法に関しては,いかにしてこの困難を克服するかという点が大き
な要素を占める.CaOらに)は論文中で,以下の3つの技法の可能性を提案している。それ
らはすなわち,(1)セントロイ ドカを直接数値計算するbrute force法(力づく ),(2)セ
ントロイ ドカを有効調和近似する方法,(3)セントロイ ドカに対して擬ポテンシャルを適
用する方法である。本研究では(1)のbrute force法の一種である基準振動セントロイ ド分
子動力学法 (NMCMD法)を用いる。
D。3.2 基準振動セントロイ ド分子動力学法
CaoおよびVothの基準振動セントロイ ド分子動力学法 (NMCMD法)に'0について述
べる.まず,ビー ズの座標{ry)}を,ビー ズ間のポテンシャルの項が対角化されるような
基準座標 {9∫→}に変換する。すると,以下に示すようにセントロイ ドの座標が分離し,セ
ントロイ ドの運動方程式 (D.7)の右辺の力 (F.(rl,…・,rⅣ))οは,陽的にセントロイ ドの
自由度で表現されることになる。このような基準座標変換
“
)は
,
9∫
π)= ??
???
?
?
? η=1,‥。,P (D.12)
(D。13)TP=√Σら研→  J=L…・,P
π=1
のようなユニタリー変換により行 うことができる。ここで
(D.14)
である。ユニタリー 行列びは式(D.11)のビー ズをつなぐバネのポテンシャル項を対角化
する。固有値はη番目の基準角振動数ω∫→の二乗で,
%π=寡(∞S響一dn7)
司02=2れ(1-c∝響),η=La…っP
??
?
?
?
(D.15)
で表せる.ここでP番目のモー ドはω∫P)=0となることから,セントロイ ドの自由度は
rf=9∫P)となる。よって,式(D.8)はこの基準座標変換によつて,
(FI(γl,…・ ,TⅣ))σ=
/…/二百躙η―♂濤dttЪttexpl―s(PⅢ
/…/喜菖曲け働expl-64PH
(D.16)
のように変換 される.ここで,ユニタリー変換のヤコビアンが1であるとい うことを用い
た。すると,P番目の基準座標について積分 され ,
(F.(rl,…。,rⅣ))σ=
/…/二百マЦ7¬expl S(P"瑚
/…/二百 礫 覇 SylI机7嗣
(D。17)
となる。ここで,7はセン トロイ ドのある配置 (rl,…。,rN)と3Ⅳ(P-1)個の基準座標
の関数
鼎レ_罰=を西♭♂疏″+l暉杵7Ъ司
に帰着する.力の平均 (FI(γl,。…,rⅣ))。は,セントロイ ドの配置 (rl,。…,rⅣ)に
?
?
?
?
?
?
?
有効ハミル トニアンとして
γい 川 =を西 レ霧各
十ン 研
り研T+lyCPLЪ…司
(D.19)
を持つ力学系に対 して,温度Tで正準 Monte Carlo計算か定温分子動力学計算の平均と
して求めることができる。しかしながら,前述したように式 (D.7)の運動方程式の軌跡を
計算するには,この配置平均をセン トロイ ドの配置の時間発展 (rl(t),…・ rⅣ(ι))に応 じ
て各時間ごとに繰 り返さなければならない。これには膨大な計算時間が必要なため,Cao
らは (F.(rl(ι),一。,rN(t)))σをさらに簡便に評価できるよう,以下の方法を提案 した。す
なわち,(1)まず,3Ⅳ(P-1)個の基準座標の仮想質量鶴が→を十分小さくとることによっ
て,基準座標を非常に高速に動かし,基準座標の配置が効率的にサンプリングされるよう
にする。(2)基準座標毎に別々のNos6-Hoover型の熱浴つまりmassive Nos6-Hoover chain
(MNHC)を接続することによって,式(D。16)中の正準分布exp(―βy)を短時間で効率的
に発生させられるようにする。(3)セントロイドは,平均力(F.(rl,・…,rN))σではなく,
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瞬間的な力 F.(rl(t),
を書き換えて ,
jrN(ι))にしたがつて運動すると仮定する。すなわち,式(D.16)
A ケ々・ (ι)=FI(rl(ι),…
。,TN(ι)) (D.20)
とみなす。この概念は平均力を瞬間力で近似するとい う点でCar_Parrinelloシミュレーショ
ンに似ている。NMCMD法によるシミュレーションは,この (1)N(3)の方法に基づいた
運動方程式を,適切な積分法で数値的に解 くことによつて実現される.
D。3.3 NMCMD法のミクロカノニカル運動方程式
NMCMDシミュレーションのための衣り||ら(6)により考案 されたミクロカノニカル運動
方程式を具体的に示す。枠組みは前節の (1)～(3)の手法に基づいている。(3)より」番 目
のセン トロイ ドのミクロカノニカル運動方程式は,
Mir: Fr(centroid) (D.21)
のように書ける,右辺は瞬間力である。次に(2)より,3Ⅳ(P-1)個の Massive Nos6-Hoover
chain(MNHC)を3Ⅳ(P-1)個の基準座標9P=(`淑),9舅),9拷))に結合する。各chainの
長 さをν とし,I番目の粒子の基準座標の σ成分に結合 したchainのノ番 目の変数を,
χ∫2(ν=1,…・,y,σ=1,2,3)と定義する。1自由度に1個のNos6-Hocpver chain型熱浴
を接続することより,基準座標に関する正準分布が生成されていることが期待される。こ
のとき,基準座標の運動方程式は,基準座標ベク トルの3成分について,
πご→
`溝
)=―mr)ωr)297+θリ mー」→αl)え資), η=1,2,…。,P-1;σ=1,2,3
(D.22)
と書ける。右辺第2項gF=(θ狩),θ舅),g努))=―(1/P)(∂y/∂9r))はI番目の粒子の場番目
の基準座標に作用する粒子間相互作用からの力である。式(D.22)の右辺第3項は,基準座
標と熱浴とのカップリングを表し,基準座標はその速度に比例した正または負の抵抗力を
受ける。なお,χ資)は熱浴chain内の第一番目の熱浴の自由度,すなわち基準座標に直接結
合したNos6-Hocl■/er熱浴である。一方接続したMNHCの運動方程式は,η=1,…。,P-1
およびσ=1,2,3に対して,
Ω11文資)= mJれ)″σ―んBT―Ω・1文資)ぇ撼)
Ωルぇ燐 =Ωズン⇒え騨⇒σ一んBT―Ωルぇ燐え2+⇒σ
Ω.Mχttσ=ΩЦν⇒え%_⇒σ―たBT
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(D:23)
である.式(D.23)は合計 3Ⅳν(P-1)個の運動方程式の組である。ミクロカノニカル
NMCMDシミュレーシヨンを行 うためには,式(D.21),式(D.22),式(D.23)の連立常微
分方程式の組を多重時間スケール積分法を用いて数値的に解けばよい。時間平均をとる
と,この動力学は基準座標の組 {9∫→}に対して正準分布exp(―βy)を生成する。
NMCMDの保存量は,熱浴からの寄与とセントロイ ドからの寄与も含めて,全系に対
して
πWCID=を
言 1券
+ン 司″絡 lyば 」
十Σ ΣEΣΣ bΩ″ぶ″ 十たBTぶ算1  9.20
で与えられる。粒子間ポテンシャルyは基準座標系の非調和項となっており,モー ド間
のカップリングに対応している。
つぎに,仮想質量衡が→(η=1,…。,P)について言及する。鶴′。)は,
鶴∫→=μlttr)ωr)2 η=1,‥。,P-1 (D.25)
のようにとる。このように仮想質量を選択すると式 (D.22)は,右辺第2,3項の力がなけ
れ ば ,
μf夕)=―gr)
となり,3Ⅳ(P-1)個の基準座標が単一周期 ,
可efF)=2π√ (D.27)
で振動するようになる.このように質量をとることで前述 (1)のように遅い基準振動の周
期を短 くできる。このとき,可eOがセン トロイ ドの運動の周期よりも十分短くなるよう
にμIの値を選択するべきである.以上より,十分短い時間 △7の間で,3Ⅳ(P-1)個の
基準座標は式 (D.22)にしたがって急速に動き,その運動は式 (D.21)に従つて動 くセン ト
ロイ ドに比べて十分速い。したがって,自由度の時間スケールの違いから,△7の範囲で
は3/V(P-1)個の基準座標系の有効ハ ミル トニアン7についての式 (D.19)が成 り立つ
と考えてよい。
セン トロイ ドの温度を一定に保つ時はセン トロイ ドに熱浴を付け加えればよい。この
とき,衣川 ら
“
)は熱浴にNos6-Hoover chain型の熱浴6)を接続させているが,本研究では
Nos6-Hoover型の熱浴6)を接続することにする。セントロイ ドの運動方程式は
ユ々 ケI=F.―■4■rξI
(D.26)
??
?
?
?
(D.28)
のように改変される。さらにこれにはNos6熱浴が結合してお り,その運動方程式は,
N
の1こ =Σ埼チ『-3ⅣλBT (D.29)
を=1
のように与えられる。その結果定温NMCMDを行 うには,3N(P-1)個の基準座標の式
(D.22),MNHCに式 (D。23),セントロイ ドの式 (D.28),セン トロイ ドに結合 したNos6-
Hocpverの式 (D。29)を連立して解けばよいことになる。この運動方程式に対する保存量は
Ъ
`total=π
NMCMD 1 3ハrたBTξl十:()1ごI (D.30)
である。
D。3.4  REversible REference System Propagator Algorithm
定温NMCMD法に対する数値積分のアルゴリズムについて述べる。式(D.22),式(D.23),
式(D.28),式(D.29)の連立微分方程式の数値積分は,基準座標に関する式 (D。22),式(D.23)
の時間スケールがセン トロイ ドに関する式 (D.28),式(D.29)の時間スケールよりはるか
に短いため,REversible REference System Propagator Algorithm(RESPA)0)を使つて
行 う。
全系に対するリウビル演算子は次のように書ける。
づL=jLl十t五2+づ五3+づ五MNHC (D.31)
ここで ,
tZl = を五「
ν)=DEj五撃)=】E)E―(m∫°/m′∫→)ω∫→2研→2.▽・∫→れ=l       π=1づ=1
P-l N            N
jZ2 = づLりν)+づLF)=ΣΣ 研→・▽努→十】EチJ・▽,,
れ=1づ=1            '=1
をL3 = をLext十づ五NH
である。上付き文字の (Ⅳν)と(θ)はそれぞれ,3Ⅳ(P-1)個の基準座標と3Ⅳ個のセン
トロイ ドの座標に作用する演算子を意味する。を五1は参照力 (reおrence force)の時間発展
として扱い,をLlと,五∝t(NMHCに作用する演算子)は短い時間刻み διで積分する.づL2
は3ⅣP個の速度の時間発展である。また,を五3は,参照力以外の力であり,△ιで積分す
る。
`Z3の
うち,tZextは粒子間相互作用による力 (external force)の演算子であり,
化e苅=化gy)十化鰭 =ΣΣ 研 →/″F)・▽夕 十Σ 幌 〃晩)・▽九  ①・30
(D.32)
π=1を=1
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である。づLNHはセントロイ ドに接続したNos6-Hoover熱浴に作用する演算子である。
をLlを短時間διで積分するようなXI―RESPAアルゴリズムに基づけば,全体の時間発
展演算子は
cづ
L△t = leXp(づZMNHCδι/2)exp(t五3△ι/2)exp(づZlδι/2)
× eXp(りZ2δι)eXp(りLlδι/2)exp(づZMNHCδι/2)]
× leXp(づZMNHCδι/2)exp(づ五lδι/2)exp(づL2δι)
× eXp(づLlδι/2)exp(をLMNHCδι/2)]憮ES臥
~2
× leXp(をLMNHCδt/2)exp(づZlδι/2)exp(jL2δι)
×eXp(`Zlδt/2)exp(づL3△t/2)exp(づLMNHCδι/2)1    (D.34)
と書ける。式 (D.31),式(D.32),式(D.33)を式 (D.34)に代入すると,η=1,…,P-1
の時間発展演算子は,
θづL(NM)△t = 卜xp(tL∬ぶしδι/2)exp(づL:鋭・
イ)△ι/2)exp(りL「M)δι/2)
×eXp(づL「M)δι)exp(づLFM)δι/2)exp(づL謙沼 bδι/2)]
×卜Xp(をL∬認しδι/2)exp(づL「
M)δι/2)exp(`Z「
M)δι)
× eXp(づL「M)δι/2)exp(づL鵬陥 δι/2)]鴫ESn~2
×卜Xp(をL獅籠しδι/2)exp(をL「
M)δι/2)exp(をL「M)δt)
×eXp(をL「ν)δt/2)exp(りL:鋭iイ)△t/2)exp(t五∫謙懺3δt/2)](D.35)
となり,セントロイ ドの時間発展演算子は,
cttC〉△t=卜xp(犯露 △ι/2)exp(化饗 △t/2)exP(をZア)△ι)
×eXp(tL鰭△ι/2)exp(づL網△ι/2月       (D.36)
となる。式 (D.36)は参照力が0のときの古典系の定温MDに対する積分子である。
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